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RÉSUMÉ
L’objectif de ce projet de recherche est de contribuer au développement de barrières en-
vironnementales pour la protection de composites SiC/SiC contre la corrosion à haute
température. Pour synthétiser ces revêtements céramiques, le procédé de projection ther-
mique par plasma RF à partir de précurseurs liquides a été choisi pour sa capacité à
produire des revêtements nanostructurés de compositions chimiques complexes. Un plan
d’expériences a permis d’isoler les paramètres du procédé (concentration des précurseurs,
distance de projection et pression de travail) ayant une inﬂuence sur la structure des re-
vêtements (épaisseur et densité). La chimie des précurseurs est également un paramètre
important car elle conditionne tous les phénomènes physicochimiques mis en jeu lors de
la transformation des gouttelettes de précurseurs solvatés en particules solides. Les revê-
tements de disilicate d’yttrium Y2Si2O7 et de disilicate de lutécium Lu2Si2O7 synthétisés
sont sensibles au frittage à haute température. Une phase additionnelle de zircone (non
miscible) a permis de stabiliser la microstructure des revêtements en évitant la croissance
anormale des grains après plusieurs heures à 1500 °C. Les revêtements de silicates de terres
rares ont été également testés dans un four spécialement conçu pour opérer des cycles ther-
miques jusqu’à 1400 °C sous atmosphère saturée en vapeur d’eau. Les essais de validation
des performances de corrosion ont montré des vitesses d’érosion du carbure de silicium de
1 μm/h à 1200 °C, ce qui est observé pour des conditions réelles de corrosion dans des
turboréacteurs de l’aviation civile. Après 24 heures à 1200 °C sous atmosphère saturée de
vapeur d’eau, les revêtements de silicates de terres rares ont montré leur eﬃcacité pour
la protection des composites à matrice céramique de type SiC/SiC. Ces essais de cor-
rosion/cyclage thermique ont également permis de conﬁrmer les deux principaux points
faibles de ces barrières environnementales, à savoir les ﬁssures ouvertes sur le substrat
(permettant la pénétration des espèces corrosives jusqu’au substrat) et le développement
d’une couche de cristobalite à l’interface substrat/barrière environnementale (source de
microﬁssures lorsque le système est soumis à des cycles thermiques).
Mots-clés : projection thermique à partir de précurseurs liquides, plasma RF, barrières
environnementales, silicates de terres rares, cyclage thermique, corrosion à haute
température
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CHAPITRE 1
Introduction
Aujourd’hui, le réchauﬀement climatique n’est plus aﬀaire de spéculation ou de simple
conviction politique, les études scientiﬁques récentes démontrent l’augmentation des tem-
pératures sur la plus grande partie des océans et de l’atmosphère terrestre. Le groupe
d’experts intergouvernemental sur l’évolution du climat (GIEC) conclut que les gaz à
eﬀet de serre anthropogéniques « jouent un rôle important dans le réchauﬀement glo-
bal » [GIEC, 2013]. Ces problématiques environnementales induisent le développement
de nouvelles technologies pour rendre les outils de la vie de tous les jours plus eﬃcaces
énergétiquement. Cela impose nécessairement une utilisation raisonnée des combustibles
fossiles, source d’énergie non renouvelable et producteurs de gaz à eﬀet de serre. Ainsi
le secteur des transports étant le premier consommateur de produits pétroliers, les nou-
velles technologies tendent à faire diminuer la consommation énergétique des moteurs
automobiles et aéronautiques. On peut remarquer l’émergence des moteurs électriques —
l’E-Fan, avion électrique d’Airbus Group, a eﬀectué sa première traversée de la manche
en juillet 2015 [Airbus, 2015] — mais ces technologies sont loin de détenir la capacité suf-
ﬁsante pour satisfaire les besoins actuels de l’industrie des transports. Dans le secteur de
l’aéronautique, la conception de nouveaux matériaux participe à l’émergence de nouvelles
technologies ayant pour objectif d’alléger les structures. L’emploi de matériaux composites
permet de remplacer de plus en plus de pièces métalliques. Par exemple, l’Airbus A350
XWB devient le premier avion gros-porteur à être constitué de composites à 53% en masse
(source constructeur). Les turboréacteurs n’échappent pas à cette avancée technologique
avec l’apparition de composites notamment pour le remplacement du titane dans les aubes
de souﬄantes ou des superalliages dans les aubes de turbines haute pression.
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Les composites à matrice céramique de type SiC/SiC sont notamment développés pour
être intégrés dans de nouvelles turbines haute pression en lieu et place des superalliages
métalliques [Belmonte, 2006; Halbig et al., 2013; Hardwicke et Lau, 2013; Misra, 2016;
Naslain, 2004]. Par leur densité plus faible et leur meilleure tenue à la température, les
composites à matrice céramique permettent de réduire la masse du moteur et également
d’augmenter la température de combustion. Néanmoins, leur contact prolongé avec l’en-
vironnement de combustion contenant des espèces néfastes telles que les CMAS (pour
calcium-magnesium-aluminosilicate) [Grant et al., 2007; Stolzenburg et al., 2016] — com-
posés fondus se déposant la surface des pièces et provoquant l’apparition de contraintes
thermomécaniques au refroidissement — ou encore la vapeur d’eau [Eaton et Linsey, 2002;
Nasiri et al., 2016] — responsable de la corrosion et l’érosion du composite à base de si-
licium — implique l’élaboration d’une barrière protectrice : la barrière environnementale.
Cette barrière a pour fonction de protéger le composite de l’environnement de combustion
corrosif. Depuis la conception des premières barrières environnementales, plusieurs maté-
riaux et plusieurs architectures se sont succédés pour aboutir à la sélection des silicates
de terres rares en raison de leurs coeﬃcients de dilatation thermique comparables à celui
des composites SiC/SiC et de leur excellente stabilité en présence de vapeur d’eau à haute
température (jusqu’à 1500 °C) [Braue et Mechnich, 2007; Lee, 2014; Lewinsohn et al.,
2007; Nakayama et al., 2006; Uen et al., 2008].
Le concept de projection thermique présente des avantages quant à la réalisation de ce type
de revêtement céramique en matière de coût et de ﬂexibilité. Le large éventail de matériaux
pouvant être projetés couvre des domaines d’application très divers comme les revêtements
anti-usure, anti-corrosion, abradables, abrasifs, ou encore isolants thermiquement [Boulos,
1992; Fauchais et al., 2014b; Hermanek, F.J., 2001]. Les diﬀérents procédés de projection
thermique oﬀrent également une grande diversité de caractéristiques avec la projection
par ﬂamme supersonique (HVOF pour High Velocity Oxy-Fuel), par plasma d’arc souﬄé à
pression atmosphérique (APS pour Atmospheric Plasma Spray) ou pression réduite (VPS
3pour Vaccum Plasma Spray), par projection à froid (Cold Spray) ou encore par plasma
inductif (RFPS pour Radio-Frequency Plasma Spray). L’émergence des revêtements na-
nostructurés, dont les propriétés mécaniques et thermiques sont améliorées, présente un
intérêt considérable pour l’application de barrière environnementale où les revêtements
sont soumis à des conditions extrêmes de température, de pression et d’environnement
chimique. On constate par exemple pour des matériaux nanostructurés une augmentation
de la ténacité, un module d’élasticité plus faible ou encore une conductivité thermique plus
faible [Bertolissi et al., 2012; Gell, 1995]. Étant historiquement l’exclusivité des procédés
de déposition sous vide, les revêtements nanostructurés sont maintenant accessibles par
les procédés de projection thermique grâce à l’utilisation de précurseurs liquides. Diﬀé-
rents types de liquides peuvent être employés tels que des solutions, des suspensions ou
encore des sols. Le liquide est d’abord pulvérisé sous forme de ﬁnes gouttelettes (10 μm
de diamètre) dans le plasma thermique et chaque gouttelette subit un apport de chaleur
élevé entrainant l’évaporation du solvant et ensuite la formation de ﬁnes particules solides
[Fauchais et al., 2013; Jayanthi et al., 1993; Karthikeyan et al., 1997b]. Ces ﬁnes particules
solides, de tailles submicroniques, sont chauﬀées puis accélérées et viennent s’écraser sur
le substrat. L’empilement de chaque particule crée ainsi une structure ﬁne plus ou moins
dense (en fonction de la température et de la vitesse de chaque particule incidente) dont
les pores sont de taille submicronique. La technologie de plasma inductif et le design des
torches plasma développées à l’Université de Sherbrooke permettent une utilisation aisée
de précurseurs liquides grâce à l’injection axiale des gouttelettes au cœur du plasma ther-
mique, ce qui favorise un traitement thermique optimal de chaque gouttelette. De plus,
cette technologie est non seulement adaptée pour la synthèse de revêtements nanostruc-
turés mais également pour la synthèse de poudres ultraﬁnes.
Ce travail fait partie du projet NACOMAT initié en 2007 par Safran Snecma Propulsion
Solide en partenariat avec les grandes entreprises aéronautiques européennes, des labora-
toires et structures de recherche. Le projet NACOMAT a permis d’explorer très largement
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les bénéﬁces de l’introduction de nanomatériaux en tant que matériaux de structure ou
bien en tant que charges pour des applications aéronautiques variées telles que la protection
des avions contre la foudre (peinture conductrice électriquement par ajout de nanotubes de
carbone) ou l’amélioration de la tenue thermique des élastomères utilisés pour la protection
des lanceurs spatiaux [Bourgeon, 2011]. Ce projet de thèse s’inscrit dans la problématique
de protection des composites à matrice céramique SiC/SiC et fait suite à une étude post-
doctorale dans laquelle les avantages du procédé de projection thermique par plasma RF
pour la synthèse de barrières environnementales ont été mis en avant notamment grâce
à l’utilisation de précurseurs liquides. Ainsi ce travail entre dans la continuité de cette
problématique en contribuant à la compréhension des phénomènes relatifs à la formation
de revêtements nanostructurés par projection thermique de précurseurs liquides et à la
mesure des performances des barrières environnementales. Après un état de l’art (Cha-
pitre 2) retraçant l’évolution des barrières environnementales et l’utilisation de précurseurs
liquides dans les procédés de projection thermique, la stratégie et les diﬀérents objectifs
de ce projet de recherche seront développés au Chapitre 3. Le projet de recherche est com-
posé de quatre articles scientiﬁques : les deux premiers abordent l’étude et le contrôle du
procédé de projection thermique par plasma inductif en utilisant des précurseurs liquides
(Chapitres 4 et 5), et les deux derniers décrivent le comportement et les performances des
revêtements de silicates de terres rares relativement à leur application de barrière environ-
nementale (Chapitre 6 et 7). Enﬁn, la conclusion générale de ce projet et les perspectives
futures seront présentées au Chapitre 8.
CHAPITRE 2
État de l’art
Dans un premier temps, le concept de barrière environnementale sera présenté de manière
historique aﬁn d’en appréhender les principales problématiques et innovations majeures.
Ensuite, le concept de projection thermique sera détaillé aﬁn d’introduire l’utilisation
novatrice de précurseurs liquides dans les procédés de projection par plasma.
2.1 Les barrières environnementales
La nécessité des barrières environnementales provient du fait que le contexte économique
et environnemental encourage les acteurs de l’aéronautique à innover aﬁn d’augmenter
l’eﬃcacité énergétique des moteurs. Cela se traduit par l’introduction de matériaux com-
posites, notamment pour le remplacement de superalliages métalliques dans les parties
chaudes des moteurs. À l’instar des barrières thermiques développées pour protéger les
matériaux contre les hautes températures, les barrières environnementales protègent les
composites à matrice céramique à base de silicium contre la corrosion due à la présence
de vapeur d’eau dans les produits de combustion des turboréacteurs.
2.1.1 Contexte technique et environnemental
Signé par 184 pays en 1997, le protocole de Kyoto a amorcé la politique mondiale de ré-
duction d’émissions de gaz à eﬀet de serre. Le protocole prévoit des quotas d’émission pour
chaque pays et ﬁxe ainsi un objectif de réduction des émissions provenant de secteurs tels
que l’industrie, l’énergie ou bien les transports. Parmi les transports, sont comptabilisées
les émissions de l’aviation civile des vols intérieurs uniquement, les vols internationaux ne
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sont pas pris en compte dans le protocole de Kyoto. C’est au sein de l’Organisation de
l’Aviation Civile Internationale (OACI) qu’un comité scientiﬁque, baptisé Committee on
Aviation Environmental Protection (CAEP), formule régulièrement de nouvelles recom-
mandations aﬁn de minimiser l’impact environnemental de l’aviation civile internationale
en matière d’émissions gazeuses et sonores.
L’aviation civile contribue au réchauﬀement climatique et les moteurs aéronautiques re-
jettent des produits de combustion dans la haute troposphère et la basse stratosphère. Ces
gaz sont constitués de (i) dioxyde de carbone et vapeur d’eau, (ii) monoxyde de carbone et
imbrûlés, (iii) oxydes d’azotes (NOX), (iv) suies et (v) oxydes de soufre (SOX) [Lefebvre,
1998]. Le dioxyde de carbone et l’eau sont les produits de la combustion du carburant.
Le monoxyde de carbone et les imbrûlés résultent de la combustion incomplète du carbu-
rant à bas régime. Les oxydes d’azote sont les produits de la réaction entre le diazote et
le dioxygène de l’air, cette réaction est favorisée avec la température et la pression. Ces
oxydes d’azote permettent la formation d’ozone à haute altitude et également la décompo-
sition du méthane. Les suies sont composées majoritairement de carbone et se forment à
haute température dans les zones riches en carburant. Enﬁn les oxydes de soufre résultent
de la présence de soufre dans le carburant et participent à la formation des traînées de
condensation en rendant les suies hydrophiles.
Le groupe d’experts intergouvernemental sur l’évolution du climat (GIEC) estime que
l’aviation civile est responsable de 2% des émissions mondiales de dioxyde de carbone
[Penner, 1999]. Cependant si on tient compte de la contribution des autres gaz rejetés, les
émissions sont égales à 3,5% en équivalent CO2 et le traﬁc aérien international (passagers
et fret compris) augmente chaque année de 5% selon l’OACI [OACI, 2012].
Les mesures prises pour réduire les émissions de gaz à eﬀet de serre provenant de l’aviation
civile concernent tant la gestion des ﬂottes d’aéronefs, la conception des aéroports, la
gestion des routes aériennes que la conception des avions et l’utilisation de biocarburants
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alternatifs. Du point de vue des turboréacteurs, diﬀérents axes de développement sont
abordés dans le but de réduire l’émission de gaz à eﬀet de serre et les nuisances sonores.
On peut citer par exemple le programme européen de recherche Clean Sky ou encore
son équivalent américain le projet ERA (Environmentally Responsive Aviation Project)
pour explorer des pistes d’innovation et notamment répondre aux objectifs ﬁxés par le
Advisory Council for Aviation Research and Innovation in Europe (ACARE) en Europe
et la National Aeronautics and Space Administration (NASA) aux États-Unis. Le tableau
2.1 résume les objectifs ﬁxés pour l’avenir.
Aﬁn de bien appréhender les enjeux environnementaux, le fonctionnement d’un turboréac-
teur double ﬂux est détaillé ci-après. La Figure 2.1 représente un turboréacteur double ﬂux
généralement utilisé pour les vols subsoniques. Le ﬂuide servant à la propulsion se sépare
en deux ﬂux : le ﬂux primaire (ou ﬂux « chaud ») qui suit le cycle thermodynamique
de compression-combustion-détente, et le ﬂux secondaire (ou ﬂux « froid ») qui reçoit
l’énergie mécanique provenant de la souﬄante. Le rendement propulsif est meilleur pour
des vitesses d’éjection proches de la vitesse de l’aéronef. Il faut donc garantir une vitesse
d’éjection faible et une masse éjectée importante pour obtenir un rendement propulsif op-
timal ; d’où l’emploi de la technologie double ﬂux pour les vols subsoniques. Des taux de
dilution élevés — déﬁnis comme le rapport du ﬂux « froid » par le ﬂux « chaud » — sont
Tableau 2.1 Comparaison des objectifs émis par l’ACARE et la NASA [Graham
et al., 2014]
ACARE NASA
Vision 2020 Vision 2050 N+2 (2025) N+3 (2035)
Consommation de car-
burant
-50%1 -75%1 -50%2 -60%2
Émissions de NOX -80%1 -90%1 -75%2 -80%2
Émissions sonores -50%1 -65%1 -50%3 -75%3
1 Référence ﬁxée en 2000
2 Référence ﬁxée en 2005
3 Approximations pour comparaison avec objectifs ACARE
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maintenant exploités par la dernière génération de moteurs : 9,3 pour le Rolls-Royce Trent
XWB (équipe l’Airbus A350) ou encore 12 pour le Pratt & Whitney PW1000G (équipe
les Bombardier CSeries) selon les sources constructeurs. C’est-à-dire que pour le Pratt &
Whitney PW1000G, le débit massique d’air passant pour la souﬄante est 12 fois supérieur
au débit massique d’air utilisé pour la combustion. Ces taux de dilution élevés permettent
à la souﬄante de procurer 80% de la poussée au décollage et 70% à l’altitude de croisière.
Figure 2.1 Schéma d’un turboréacteur double ﬂux [Aainsqatsi, 2008] [GFDL,
CC-BY-SA-3.0 or CC BY 2.5], via Wikimedia Commons
Dans l’optique d’amélioration des performances environnementales, les motoristes privilé-
gient trois pistes principales d’innovation : l’amélioration du cycle primaire (relativement
au ﬂux « chaud ») notamment par l’augmentation des températures et des pressions de
combustion, l’augmentation de l’eﬃcacité propulsive par un meilleur taux de dilution (aug-
mentation du rapport entre le ﬂux « froid » et le ﬂux « chaud » par l’élargissement de
la souﬄante) et l’allègement des structures ainsi qu’une meilleure intégration des nacelles
[GIFAS, 2011]. L’amélioration du cycle primaire par l’augmentation des températures et
des pressions de combustion permettrait d’optimiser le rendement thermodynamique et
ainsi diminuer la consommation de carburant. La conséquence néfaste est la favorisation
2.1. LES BARRIÈRES ENVIRONNEMENTALES 9
de la production d’oxydes d’azote avec la température et la pression [Hill et Smoot, 2000;
Thompson et al., 1972]. En résulte la mise au point de nouvelles chambres de combustion
permettant un mélange carburant-comburant optimisé pour réduire la production d’oxydes
d’azote, notamment en choisissant une combustion dite « pauvre » [Chi-Ming Lee, 2013;
Foust et al., 2012].
L’augmentation des températures et des pressions dans les parties chaudes des moteurs
entraine l’utilisation de matériaux réfractaires adaptés pour la conception des parois de la
chambre de combustion, des aubes de turbines et tuyère d’éjection des gaz chauds.
2.1.2 Les composites à matrice céramique
L’utilisation de superalliages de nickel pour la conception des pièces constituant la partie
chaude des turboréacteurs a permis d’atteindre des températures de fonctionnement de
1100 °C pour les aubes de turbines haute pression (récupérant les gaz chauds juste après la
combustion) et de 700 °C pour les parties de la turbine basse pression (avant d’éjecter les
gaz par la tuyère) [Ferte, 2006]. Par exemple pour les aubes de turbine haute pression, le
développement d’alliages monocristallins [Rao, 2011], de systèmes complexes de refroidis-
sement [Rolls-Royce, 1996] et de barrières thermiques (revêtements céramiques) [Ghosh,
2015] a permis d’atteindre les limites thermo-mécaniques des superalliages de nickel. Le
remplacement des superalliages par des composites à matrice céramique permet de dépas-
ser cette limitation et d’atteindre des températures de 1500 °C [Belmonte, 2006; Misra,
2016; Naslain, 2004, 2000]. Le carbure et le nitrure de silicium sont des matériaux céra-
miques prometteurs grâce à leur faible densité (30% de celle des superalliages base nickel),
un point de fusion élevé (2750 °C pour le SiC) et un faible coeﬃcient d’expansion ther-
mique. De plus, les composites à matrice céramique à base de carbure de silicium SiC/SiC
ont montré des propriétés mécaniques supérieures aux superalliages monocristallins no-
tamment une rupture non catastrophique et une meilleure résistance à l’endommagement
[Halbig et al., 2013].
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Ainsi l’utilisation de composites à matrice céramique SiC/SiC permettrait d’atteindre les
objectifs de réduction du poids des moteurs, de réduction de la consommation de carburant
et d’émission de gaz polluants, et permettrait également d’optimiser la conception du
moteur par une mise en forme facilitée pour les pièces complexes.
Les composites à matrice céramique sont des matériaux hétérogènes composés d’un en-
semble de ﬁbres carbone ou céramiques tissées, immergées dans une matrice céramique.
Les céramiques le plus couramment utilisées sont le carbone C, le carbure de silicium SiC,
l’alumine Al2O3 ou encore la mullite Al2O3 – SiO2. Le mécanisme principal, qui confère
aux matériaux composites leurs propriétés mécaniques améliorées en comparaison aux
matériaux homogènes, consiste en la présence d’une interphase « souple » entre les ﬁbres
et la matrice permettant le glissement des ﬁbres dans la matrice et la déviation des ﬁs-
sures [Naslain et al., 2004]. De cette manière, les ﬁbres céramiques peuvent absorber les
contraintes mécaniques uniformément grâce à leur grand allongement à la rupture (de 20
à 40 fois supérieur aux matériaux bulk). Cette interphase ﬁbre/matrice est généralement
composée de carbone ou de nitrure de bore [Bansal et Lamon, 2014].
Dans les années 60, la Snecma (société du groupe Safran) a développé au niveau industriel
un procédé d’inﬁltration chimique en phase vapeur (CVI pour Chemical Vapor Inﬁltration)
pour la production de composites SiC/SiC. Parallèlement, GE (General Electric) a égale-
ment développé des composites à matrice céramique pour des applications aéronautiques
par un procédé d’inﬁltration en phase liquide (MI pour Melt Inﬁltration). Actuellement,
ces deux principaux procédés permettent aujourd’hui de produire des composites à matrice
céramique de type SiC/SiC regroupant les propriétés nécessaires aux applications haute
température : une excellente stabilité à haute température et une excellente résistance à la
fracture durant la durée de vie du composant [Dicarlo, 2014]. La NASA a démontré la fai-
sabilité de chambre de combustion [Eaton et al., 2001] et GE-Snecma celle de composants
présents dans la turbine haute pression [Corman et Luthra, 2005].
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La dernière génération de turboréacteurs de CFM International (GE-Snecma) intègre
d’ores et déjà des composites à matrice céramique dans ses moteurs LEAP-1A et LEAP-
1B, pour les pièces de la turbine haute pression ainsi que les aubes et le carter de souﬄante
(Figure 2.2).
Figure 2.2 Vue en coupe d’un turboréacteur CFM International de la série
LEAP indiquant les parties composites [CFM International, 2016]
Si les composites à matrice céramique de type SiC/SiC sont capables, du point de vue
des performances mécaniques, de remplacer les superalliages à base nickel, ces nouveaux
matériaux présentent néanmoins une faiblesse : leur sensibilité à la vapeur d’eau à haute
température présente dans l’environnement de combustion des turboréacteurs, d’où la
nécessité d’un revêtement protecteur.
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2.1.3 Rôle d’une barrière environnementale
Le comportement des composites à matrice céramique de type SiC/SiC dans l’environne-
ment de combustion d’un turboréacteur a fait l’objet de multiples études [Jacobson et al.,
1996; Opila, 2003; Smialek et al., 1999]. Ces dernières ont permis de mettre en évidence
des phénomènes de corrosion provoqués par la présence de vapeur d’eau et de sels fondus
à haute température.
Les sels fondus contenant du sodium en majeure partie viennent corroder la couche de
silice protectrice du carbure de silicium selon la réaction [Jacobson et al., 1996] :
2 SiO2(s) + Na2SO4(l) −−→ Na2O · 2 SiO2(l) + SO3(g) (2.1)
Le sulfure de sodium Na2SO4 provient de la réaction entre le sel marin NaCl et l’oxyde
de souﬀre SO2 présent dans les carburants aéronautiques. Ce sulfure de sodium, dont la
température de fusion est de 884 °C, se trouve alors en contact avec la couche externe de
silice du carbure de silicium. Cette couche de silice est donc convertie en silicate à basse
température de fusion, entrainant la corrosion du carbure de silicium.
La vapeur d’eau est responsable de deux mécanismes de corrosion illustrés Figure 2.3.
Le premier mécanisme concerne la formation d’une couche de silice par oxydation du
carbure de silicium et le second mécanisme la volatilisation de cette couche de silice par
la formation d’un hydroxyde gazeux [Herrmann et Klemm, 2014].
La formation de la couche de silice par oxydation du carbure de silicium s’opère par
diﬀusion de vapeur d’eau à travers la couche de silice sous forme moléculaire, selon la
réaction :
SiC + 3H2O(g)
kp−−→ SiO2 + CO(g) + 3H2(g) (2.2)
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Avec kp la constante de réaction de l’oxydation du carbure de silicium (loi parabolique1).
Cette constante de réaction est proportionnelle à la pression partielle de vapeur d’eau
et dépendante de la température. Cette réaction est limitée par la diﬀusion de l’espèce
oxydante à travers la couche d’oxyde et est indépendante de la vitesse des gaz à la surface
du carbure de silicium [Opila, 2003].
Figure 2.3 Schéma des mécanismes de corrosion du SiC par la vapeur d’eau :
(a) formation d’une couche de silice par oxydation du SiC et (b) volatilisation
de la silice en surface
Le second phénomène est la volatilisation de la silice par réaction avec la vapeur d’eau,
formant des produits sous forme gazeuse à haute température — des hydroxydes de sili-
cium — selon la réaction :
SiO2 + 2H2O(g)
kl−−→ Si(OH)4(g) (2.3)
1La cinétique d’oxydation du carbure de silicium peut être modélisée par une loi parabolique car ce
phénomène est limité par la diﬀusion des espèces oxydantes (H2O) à travers la couche d’oxyde. Cette loi
s’écrit :
W 2 = kpt,
où W est la variation de masse par unité d’aire, t le temps et kp la constante de vitesse la réaction
d’oxydation.
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Avec kl la constante de réaction de la volatilisation de la silice (loi linéaire2). Cette
constante de réaction varie avec la pression partielle de vapeur d’eau, la pression totale,
la température et la vitesse des gaz à la surface de la silice. Cette réaction est limitée
par le transport du produit de réaction (Si(OH)4(g)) à travers la couche limite séparant
l’écoulement gazeux de la surface du matériau [Opila, 2003].
Ainsi ces deux réactions — oxydation du carbure de silicium et volatilisation de la si-
lice — s’opèrent en même temps. Leur cinétique est modélisée à l’aide d’une loi cinétique
paralinéaire développée par Opila et al. [Opila, 2003] à partir du travail initial de Tedmon
sur l’oxydation du chrome et alliages de fer-chrome [Tedmon, 1966]. Cette loi permet de
décrire l’évolution de l’épaisseur de la couche de silice et la vitesse d’érosion du carbure
de silicium [Opila, 2003] :
∂x
∂t
=
kp
2x
− kl (2.4)
Avec x l’épaisseur de la couche de silice, t le temps, kp la constante de réaction de l’oxy-
dation du carbure de silicium et kl la constante de réaction de la volatilisation de la silice.
Une estimation de la vitesse d’érosion du carbure de silicium en régime constant dérive
de cette loi cinétique paralinéaire, et est fonction de la pression partielle de vapeur d’eau
PH2O, de la vitesse des gaz à la surface de la silice v, et de la pression totale Ptotal. La
vitesse d’érosion en régime constant y˙, en μm de SiC par heure, est estimée pour une
température de 1316 °C [Opila, 2003] :
y˙ = 0, 18
P2H2O v
0.5
P0,5total
(2.5)
2La cinétique de la volatilisation de la couche de silice en présence de vapeur d’eau peut être modé-
lisée par une loi linéaire car ce phénomène est régi par des phénomènes d’interface (sorption, réaction à
l’interface oxyde/gaz, désorption). Cette loi s’écrit :
W = klt,
où W est la variation de masse par unité d’aire, t le temps et kl la constante de vitesse la réaction de
volatilisation de la silice.
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Pour un environnement de combustion classique avec une pression totale de 8.7 atm, une
pression partielle de vapeur d’eau de 0.87 atm, une vitesse d’écoulement gazeux de 573 m/s
et une température entre 1066 et 1260 °C, la loi cinétique prédit une vitesse d’érosion en
régime constant du carbure de silicium de 1 μm/h et une épaisseur de silice de 0.1 μm
[Opila, 2003]. De telles vitesses d’érosion ont été constatées expérimentalement [Robinson
et Smialek, 1999; Smialek et al., 1999]. Dans de telles conditions, une barrière protectrice
est nécessaire aﬁn de garantir l’intégrité des pièces en composite à matrice céramique
pendant plusieurs milliers d’heures. Cette barrière est appelée barrière environnementale.
La Figure 2.4 illustre les caractéristiques spéciﬁques de ce type de revêtement protecteur.
Figure 2.4 Schéma d’une barrière environnementale et ses caractéristiques
Les caractéristiques d’une barrière environnementale sont classées selon trois catégories :
les propriétés d’interface avec le substrat, les propriétés en volume et les propriétés de
surface. À l’interface, le matériau constituant la barrière environnementale ne doit pas
réagir avec le substrat de carbure de silicium ou la couche de silice superﬁcielle aﬁn de
garantir une interface stable dans le temps notamment à haute température. De plus, la
barrière environnementale doit être très adhérente (mécaniquement ou chimiquement) au
substrat pour éviter tout décollement dû par exemple à des contraintes de cisaillement. La
barrière environnementale doit posséder en surface une excellente résistance à la vapeur
d’eau et autres produits de combustion. Elle doit également résister aux aluminosilicates
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de magnésium et calcium (CMAS pour calcium-magnesium aluminosilicates) — prove-
nant de sables, poussières ou cendres de volcans à haute altitude — et ainsi éviter tout
phénomène d’érosion dans les conditions de fonctionnement des turboréacteurs. En vo-
lume, le matériau de la barrière environnementale doit résister aux contraintes résiduelles
(résultant du procédé de synthèse) et à des contraintes thermomécaniques causées par les
montées et descentes en température répétées durant le service des turboréacteurs. Ainsi,
le revêtement protecteur doit posséder un coeﬃcient de dilatation thermique aussi proche
que possible de celui du substrat et une bonne stabilité de phase à haute température.
Le matériau choisi et son architecture devront réunir toutes ces exigences pour constituer
une barrière environnementale eﬃcace. Le premier critère de choix est le coeﬃcient de
dilatation thermique, car c’est une caractéristique intrinsèque des matériaux. Le second
critère est la stabilité chimique en présence de vapeur d’eau à haute température. Viennent
ensuite la stabilité chimique, l’adhérence et la compatibilité chimique avec le substrat.
2.1.4 Le choix des matériaux
Historiquement, le terme de « barrières environnementales » est apparu au cours des
années 90 et plusieurs générations de matériaux se sont succédées jusqu’à aujourd’hui. Les
recherches concernant la protection des composites à matrice céramique SiC/SiC avaient
cependant débuté dans les années 70 [Christin, 2002].
La première génération de barrières environnementales
Les premiers revêtements protecteurs des composites à matrice céramiques étaient à base
de mullite 3Al2O3 –2 SiO2. Ces revêtements étaient initialement développés aﬁn de pro-
téger les carbures et nitrures de silicium contre les endommagements par contact et la
corrosion par les sels fondus (par exemple Na2SO4) [Lee et al., 1995]. C’est ainsi que ces
premiers revêtements développés par le laboratoire national d’Oak Ridge (Oak Ridge Na-
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tional Laboratory) [Federer, 1990] et Solar Turbines [Price et al., 1992] étaient synthétisés
respectivement par voie barbotine et par projection thermique à pression atmosphérique
sous air. Le point faible de ces revêtements est leur structure amorphe qui engendre des
ﬁssures suite à la cristallisation du revêtement durant l’exposition à haute température.
Ainsi des modiﬁcations apportées au procédé de projection thermique par le groupe de la
NASA Glenn [Lee et al., 1995] ont permis d’obtenir des revêtements cristallisés, mais des
ﬁssures périodiques restent présentes. Des revêtements de mullite synthétisés par déposi-
tion chimique en phase vapeur (CVD pour chemical vapor deposition) à l’Université de
Boston [Auger et Sarin, 1997] et au laboratoire national d’Oak Ridge [Haynes et al., 1999]
sont cristallisés et denses, et présentent une excellente résistance aux sels fondus grâce à
l’absence de ﬁssures. Après la découverte de la sensibilité de la couche protectrice de silice
à la vapeur d’eau, les premiers revêtements dénommés « barrières environnementales »
font leur apparition.
La première génération de barrière environnementale fut naturellement basée sur le ma-
tériau ayant fait ses preuves comme barrière contre les sels fondus : la mullite. Les tests
de corrosion en présence de vapeur d’eau à haute température ont montré que la silice
contenue dans la mullite réagissait avec la vapeur d’eau pour laisser en surface une couche
poreuse d’alumine [Lee, 2000b] tel qu’illustré sur la Figure 2.5.
Ainsi la mullite ne permet pas la protection des composites à matrice céramique de type
SiC/SiC. Une alternative a été envisagée en recouvrant la mullite de zircone stabilisée
avec 7% d’oxyde d’yttrium — matériau utilisé pour les barrières thermiques des superal-
liages — mais la diﬀérence de coeﬃcient de dilatation thermique entre la zircone stabilisée
et le carbure de silicium engendre la formation de ﬁssures qui permettent à la vapeur
d’eau atteindre le substrat et de le corroder [Lee, 2000a; Lee et Miller, 1996]. Ces revête-
ments constitués d’une première couche de mullite et d’une seconde de zircone stabilisée
représentent la première génération de barrières environnementales.
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Figure 2.5 Micrographie au microscope électronique à balayage (MEB) d’un
revêtement de mullite après test sur banc d’essai (burner rig test) pendant 50
heures à 1230 °C, 6 atm, ratio air-carburant de 1,6 et vitesse des gaz de 20 m/s,
d’après [Lee, 2000a]
La deuxième génération de barrières environnementales
Grâce au programme NASA High Speed Research-Enabling Propulsion Materials (HSR-
EPM), la seconde génération de revêtements a fait son apparition avec un nouveau ma-
tériau présentant un coeﬃcient de dilatation thermique proche de celui de la mullite :
l’aluminosilicate de baryum et strontium ou BSAS ((1–x)BaO · x SrO ·Al2O3 · 2 SiO2 avec
0 ≤ x ≤ 1) [Lee et al., 2003]. Le BSAS possède une température de fusion de 1760 °C
et présente une excellente résistance aux chocs thermiques grâce à son faible coeﬃcient
de dilatation thermique et ses modules de traction (module d’Young) et de cisaillement
élevés [Lee, 2014]. La structure intéressante pour le BSAS est la structure monoclinique
dite « celsian », stable jusqu’à 1590 °C [Bahat, 1970; Lee et Aswath, 2003]. Au-delà de
cette température, la structure hexagonale dite « hexacelsian » se forme et la transfor-
mation celsian-hexacelsian induit des contraintes mécaniques nuisibles au revêtement. De
plus, le BSAS, lorsqu’il recouvre directement le carbure de silicium, réagit avec la silice
de surface pour former une interphase amorphe (présence d’un eutectique BSAS–SiO2
à 1300 °C) [Lee et al., 2005]. La mullite est donc employée comme couche intermédiaire
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entre le substrat et le BSAS aﬁn d’éviter la réaction entre ces deux matériaux. Plusieurs
améliorations de ce système multicouche sont proposées : l’ajout d’une couche d’accroche
de silicium pour améliorer l’adhérence entre le substrat et la mullite (Figure 2.6-1), et
l’ajout d’une phase secondaire de BSAS dans la couche de mullite (Figure 2.6-2).
Figure 2.6 Micrographies MEB de barrières environnementales de seconde gé-
nération à base de BSAS et mullite avec une couche d’accroche de silicium,
d’après [More et al., 2002]
Malgré ces améliorations, le BSAS se volatilise au contact de la vapeur d’eau à haute
température. De plus, la sous-couche de silicium s’oxyde au contact de la mullite et cause
un écaillement du revêtement [More et al., 2002]. Le BSAS doit donc être remplacé par
un autre matériau plus stable en présence de vapeur d’eau pour permettre d’atteindre des
températures supérieures à 1300 °C.
La troisième génération de barrières environnementales
Dans les années 2000, le programme Ultra-Eﬃcient Engine Technology initié par le NASA
Glenn Research Center a pour objectif de développer des barrières environnementales pour
une utilisation à 1482 °C en surface du revêtement et une température de fonctionnement
moyenne de 1316 °C [Lee et al., 2005]. Aﬁn de remplacer le BSAS, les silicates de terres
rares ont été sélectionnés pour leur coeﬃcient de dilatation thermique et leur excellente
stabilité en présence de vapeur d’eau haute température. Les terres rares tirent leur appel-
lation de « terre » qui signiﬁe que les oxydes sont réfractaires, et leur qualiﬁcatif « rare »
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provient du fait que ces éléments étaient rares en Europe lors de leur découverte au XVIIe
siècle et étaient considérés à tort comme rares dans le monde par les scientiﬁques européens
de l’époque.
Deux types de silicates sont intéressants pour la protection de composites SiC/SiC : les
monosilicates RE2SiO5 et les disilicates RE2Si2O7 (RE pour Rare Earth, le symbole des
terres rares). Les mono-silicates — ou oxyorthosilicates RE2(SiO4)O — sont composés
de deux type d’anions : (SiO4)4– et O2– ; et d’un cation de terre rare RE3+ pour former
un arrangement de tétraèdres de (SiO4) et (O–RE4). Les disilicates sont quant à eux
composés de doubles tétraèdres (SiO7)6– et de cations de terre rare RE3+ et présentent
plusieurs polymorphes (excepté pour l’ytterbium et le lutécium, cf. Figure 2.7) [Felsche,
1973]. Les monosilicates possèdent des températures de fusion légèrement plus élevées que
les disilicates, quelques exemples sont listés dans le Tableau 2.2.
Tableau 2.2 Températures de fusion de quelques silicates de terres rares
Matériaux Température de fusion (°C)
Y2SiO5 2070
Y2Si2O7 1775
Yb2SiO5 1950
Yb2Si2O7 1850
Lu2SiO5 2100
Lu2Si2O7 1900
La résistance des silicates de terres rares à la vapeur d’eau peut être théoriquement quan-
tiﬁée grâce à des méthodes ab initio de chimie quantique permettant d’estimer la force
des liaisons Si–O [Wang et Liu, 2009]. En eﬀet, la corrosion des silicates de terres rares
s’opère par réaction entre l’eau et une liaison Si–O donc plus cette liaison sera forte, plus
le silicate sera résistant à la corrosion. La quantiﬁcation théorique de la résistance à la cor-
rosion des silicates en fonction des diﬀérentes terres rares donne le classement suivant, du
silicate le plus résistant au moins résistant : Yb2Si2O7 > Sc2Si2O7 > Y2Si2O7 > Lu2Si2O7
[Wang et Liu, 2009]. Ces résultats sont en accord avec l’expérience excepté pour le silicate
de lutécium. Celui-ci est classé dernier alors que les observations expérimentales le place
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Figure 2.7 Diagramme présentant les domaines de stabilités des diﬀérents po-
lymorphes des disilicates de terres rares en fonction de la température, d’après
[Felsche, 1973]
au même niveau que le silicate d’ytterbium [Lee et al., 2005]. Ces diﬀérences peuvent s’ex-
pliquer par les impuretés présentes dans les matériaux lors des expériences de corrosion ou
par la diﬃculté à générer des conditions de corrosion très reproductibles d’une expérience
à l’autre avec une vapeur d’eau sans impuretés également.
Les silicates de terres rares sont en général très stables en atmosphère humide à haute
température, les monosilicates RE2SiO5 présentant entre 1300 et 1500 °C [Lee et al., 2005;
Ueno et al., 2006a] des performances supérieures. Néanmoins, les disilicates RE2Si2O7
présentent des coeﬃcients de dilatation thermique signiﬁcativement inférieurs aux mono-
silicates, et plus adéquats vis-à-vis des substrats de carbure de silicium. Le Tableau 2.3
résume les coeﬃcients de dilatation thermique répertoriés dans la littérature.
Les monosilicates de terres rares
Ainsi les premiers essais de synthèse de monosilicates directement sur le substrat de
SiC/SiC ont montré des faiblesses au niveau de l’adhérence durant les cycles thermiques à
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Tableau 2.3 Coeﬃcients de dilatation thermique linéaire de silicates de terres
rares [Richerson, 2006; Sun et al., 2009, 2008b; Ueno et al., 2006a]
Matériaux Coeﬃcient de dilatation thermique (10−6 /°C)
SiC/SiC 4,5–5,5
Mullite 5,5
BSAS 4–5
Y2SiO5 5–7
Y2Si2O7 3–5
Yb2SiO5 3,5–4,5
Yb2Si2O7 4–5
Lu2SiO5 -
Lu2Si2O7 3,7
cause d’une trop grande diﬀérence de coeﬃcient de dilatation thermique entre substrat et
revêtement. La solution multicouche a donc été envisagée pour permettre une adaptation
des coeﬃcients de dilatation thermique : l’empilement Si/mullite/RE2SiO5 [Richards et
Wadley, 2014]. La Figure 2.8 présente la vue en coupe d’une barrière environnementale
Si/mullite/Yb2SiO5 après une exposition de 100 heures dans un brûleur haute pression à
1400 °C (pression totale de 6 atm avec 10% de vapeur d’eau et vitesse des gaz de 24 m/s)
[Jacobson et al., 2005a].
La présence de la couche d’accroche de silicium, possédant une température de fusion
de 1414 °C, est un point faible du système si des températures de surface supérieures à
1500 °C sont prévues. Peut alors être envisagé le développement d’une nouvelle couche
d’accroche avec un point de fusion plus élevée ou bien l’ajout d’une barrière thermique
(à base de zircone ou d’oxyde de hafnium) au-dessus de la couche de silicate de terre
rare, concept connu sous le nom de TEBC pour Thermal Environmental Barrier Coating
[Robert, 2005; Zhu et al., 2003, 2007].
Une série d’études récentes, menées en partenariat par la NASA et Rolls Royce, ont porté
sur l’utilisation de monosilicate d’ytterbium pour une barrière environnementale multi-
couche de type Si/mullite/Yb2SiO5 [Richards et al., 2015a; Richards et Wadley, 2014].
Les revêtements ont été synthétisés par projection plasma à partir de poudres micromé-
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Figure 2.8 Micrographie MEB d’une coupe polie d’une barrière environnemen-
tale composée d’un empilement Si/mullite/Yb2SiO5 après une exposition de 100
heures dans un brûleur haute pression à 1400 °C (pression totale de 6 atm avec
10% de vapeur d’eau et vitesse des gaz de 24 m/s) [Jacobson et al., 2005a]
triques [Richards et al., 2015b]. Des tests de cyclage thermique et de corrosion à la vapeur
d’eau jusqu’à 1316 °C ont été réalisés sur les barrières environnementales avec un appa-
reillage similaire à celui développé dans la cadre de ce présent projet de recherche (voir
Chapitre 7). L’appareillage en question est constitué d’un four chauﬀé à 1316 °C traversé
par un ﬂux de vapeur d’eau dans lequel les échantillons sont introduits à l’aide d’un sys-
tème mécanique (Figure 2.9). Les résultats des tests de corrosion et de cyclage thermique
leur ont permis de conclure que les points critiques de leur barrière environnementale
étaient la présence de ﬁssures et l’oxydation de la couche d’accroche de silicium [Richards
et al., 2015a]. L’apparition de ﬁssures est due aux écarts des coeﬃcients de dilatation ther-
mique des diﬀérentes couches qui génèrent des contraintes thermomécaniques. En présence
de vapeur d’eau, ces ﬁssures oﬀrent un passage jusqu’au silicium qui se corrode. L’oxy-
dation du silicium à haute température produit une interphase de β-cristobalite (SiO2)
entre la couche de silicium et de mullite. Lors du refroidissement, la cristobalite présente
une transformation allotropique de la forme β→α autour de 200 °C accompagnée d’une
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Figure 2.9 Schéma du four utilisé par Richards et al. pour des tests de perfor-
mances de barrières environnementales [Richards et al., 2016b]
contraction de 4% en volume [Himmel et al., 1987; Withers et al., 1989]. Lors du chauﬀage,
la transformation inverse α→β se produit autour de 250 °C ainsi qu’une dilatation de 4%
en volume. Richards et al. ont identiﬁé cette transformation allotropique comme respon-
sable de la délamination des revêtements lorsqu’ils sont soumis à des cycles thermiques
[Richards et al., 2015a]. En eﬀet, les contraintes thermomécaniques répétées conduisent à
la formation de microﬁssures dans la couche de cristobalite et ce réseau de microﬁssures
permet la délamination de la barrière environnementale (Figure 2.10).
Les disilicates de terres rares
Les disilicates peuvent être utilisés sans couche intermédiaire grâce à leur coeﬃcient de
dilatation thermique compatible avec celui du substrat. Ces matériaux seraient donc de
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Figure 2.10 Illustration du mécanisme de corrosion d’une barrière environne-
mentale de type Si/mullite/Yb2SiO5 (substrat de SiC en bas) montrant des
ﬁssures verticales permettant le passage de la vapeur d’eau jusqu’au silicium, et
la couche de cristobalite (TGO pour Thermally Grown Oxide), d’après [Richards
et al., 2016a]
bons candidats pour remplacer l’empilement Si/mullite/RE2SiO5 par une simple couche.
Les disilicates de lutécium et d’ytterbium sont les disilicates ayant les plus hauts points
de fusion et aucun polymorphe [Felsche, 1973].
Des équipes de recherche japonaises ont testé les performances d’un revêtement de disili-
cate de lutécium pour la protection de nitrure de silicium Si3N4 [Ueno et al., 2004a, 2006b,
2004b, 2008b]. Le matériau polycristallin Lu2Si2O7 possède une phase de silice intergranu-
laire qui se volatilise en présence de vapeur d’eau entre 1300 et 1500 °C. Le remplacement
de ce matériau par un eutectique Lu2Si2O7/mullite sans phase intergranulaire dans le sys-
tème Lu2O3 –SiO2 –Al2O3 permet d’améliorer la résistance à la corrosion du revêtement
[Ueno et al., 2008a].
La série d’études conjointes NASA-Rolls Royce précédemment citée s’est également orien-
tée vers l’utilisation de disilicate d’ytterbium mais avec une sous-couche d’accroche de
silicium (voir Figure 2.11) [Richards et al., 2016b]. Richards et al. n’observent pas de
ﬁssures verticales du fait d’une meilleure compatibilité des coeﬃcients de dilatation ther-
mique entre le substrat de carbure de silicium et le revêtement de disilicate d’ytterbium
(voir Tableau 2.3). Néanmoins, ils constatent que le disilicate d’ytterbium réagit en surface
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avec la vapeur d’eau selon la réaction :
Yb2Si2O7 + 2H2O(g) −−→ Yb2SiO5 + Si(OH)4(g). (2.6)
La couche résultante de monosilicate d’ytterbium, possédant un coeﬃcient de dilatation
thermique plus élevé que celui du disilicate, se ﬁssure au cours des cycles thermiques créant
ainsi des ﬁssures ouvertes vers la couche de disilicate ou bien favorisant l’écaillage de cette
couche superﬁcielle lors du refroidissement. De plus, l’oxydation du silicium à l’interface
avec le disilicate d’ytterbium produit une couche de cristobalite qui, lors de cyclage ther-
mique, subit la transformation allotropique β↔α. Leurs résultats n’en restent pas moins
très concluants, après 2000 cycles de 60 minutes dans un four à 1316 °C contenant un
ﬂux de vapeur d’eau (voir Figure 2.9) puis 10 minutes de refroidissement, leur barrière
environnementale Si/Yb2Si2O7 a démontré sa capacité à protéger le substrat de SiC avec
succès (voir Figure 2.12).
Figure 2.11 Schéma du mécanisme de corrosion d’une barrière environnemen-
tale de type Si/Yb2Si2O7 (YbMS = Yb2SiO5 ; YbDS = Yb2Si2O7 ; TGO =
cristobalite), d’après [Richards et al., 2016b]
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Figure 2.12 Micrographies MEB de revêtements Si/Yb2Si2O7 sur substrat
de SiC, avant et après cyclage thermique sous atmosphère humide (YbMS =
Yb2SiO5 ; YbDS = Yb2Si2O7) : (a) revêtement brûte, (b) après recuit, (c) après
250 cycles, (d) après 500 cycles, (e) après 1000 cycles et (f) après 2000 cycles ;
d’après [Richards et al., 2016b]
Avec cette dernière génération de barrières environnementales, les objectifs de protection
des composites à matrice céramique sont quasiment atteints. Les développements actuels
s’attachent d’une part à améliorer les performances de ces systèmes par l’optimisation des
procédés de synthèse et à réduire des coûts de production, et d’autre part à augmenter la
température d’utilisation jusqu’à 1650 °C grâce à l’ajout de barrières thermiques.
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2.2 La synthèse des revêtements
Le procédé de synthèse joue un rôle prépondérant quant aux caractéristiques et perfor-
mances des revêtements synthétisés. Chaque procédé possède ses avantages et inconvé-
nients. On peut citer parmi les procédés de dépôt par voie sèche les plus répandus dans le
milieu aéronautique : la projection thermique à pression atmosphérique par plasma d’arc
souﬄé (APS pour Atmospheric Plasma Spraying) et le dépôt physique en phase vapeur
assisté par un bombardement d’électrons (EB-PVD pour Electron Beam-Physical Vapor
Deposition). La particularité de ce projet de recherche est l’utilisation d’un procédé de
projection thermique par plasma RF à pression réduite.
Le concept de projection thermique sera d’abord rappelé ainsi que les principaux procé-
dés permettant sa mise en oeuvre. Ensuite, les caractéristiques du procédé de projection
thermique par plasma radio fréquence seront exposées pour enﬁn décrire les derniers dé-
veloppements et applications industrielles de ce procédé, dont notamment l’utilisation de
précurseurs liquides.
2.2.1 Le concept de projection thermique
Le principe des procédés de projection thermique est de déposer des particules de matière
dans un état fondu ou partiellement fondu sur un substrat dans le but de former un
revêtement [Hermanek, F.J., 2001]. Les matériaux projetés peuvent être des métaux, des
céramiques ou bien des polymères ; sous forme de poudre ou de ﬁl — particules dites
conventionnelles — ou de suspension de poudres ultraﬁnes, de solutions colloïdales ou à
base de sels métalliques. Ainsi de manière générale, l’élément principal du procédé est la
torche de projection qui permet de générer un ﬂux de gaz chauds entrainant les particules
de précurseurs vers le substrat tout en les chauﬀant. La Figure 2.13 résume le concept du
procédé de projection thermique.
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Figure 2.13 Concept du procédé de projection thermique
Prenons l’exemple de précurseurs sous forme de poudre. Lorsque la poudre entre en contact
avec le ﬂux de gaz chauds, les particules s’échauﬀent tout en accélérant pour venir s’écraser
sur le substrat dans un état fondu ou partiellement fondu sous forme de gouttelettes de
matière. Ces particules ainsi écrasées transfèrent leur énergie thermique au substrat et se
solidiﬁent. Leur empilement aboutit à la formation d’un revêtement (Figure 2.14).
Figure 2.14 Schéma de la construction du revêtement par projection thermique
Diﬀérents types de sources sont utilisés pour générer l’énergie nécessaire à la projection
thermique : l’énergie chimique grâce à la combustion, l’énergie cinétique grâce à la détente
rapide d’un gaz et l’énergie électrique grâce à la décharge électrique. Parmi les procédés
utilisant la combustion, nous pouvons citer la projection par ﬂamme (Flame Spray) ou
par ﬂamme supersonique (HVOF pour High Velocity Oxy-Fuel). Les procédés utilisant la
détente d’un gaz comprimé pour accélérer des particules métalliques sont regroupés sous
l’appellation de procédés Cold Spray. Enﬁn les procédés utilisant une source électrique pour
générer un plasma peuvent être classés selon le type de source électrique : à courant continu
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ou alternatif. Par exemple, le procédé à plasma d’arc souﬄé à pression atmosphérique
(APS pour Atmospheric Plasma Spray) utilise une source de courant continu (DC plasma
pour Direct Current plasma). Le procédé à plasma radio fréquence ou RF (pour Radio
Frequency) à couplage inductif utilise une source de courant alternatif haute fréquence.
Ce dernier procédé sera utilisé dans le cadre du présent projet de recherche.
2.2.2 La torche à plasma RF
Dans les torches à plasma RF (Figure 2.15), l’apport d’énergie électrique est opéré par
couplage électromagnétique entre le générateur et la décharge plasma. Le principe du
transfert d’énergie est celui du chauﬀage par induction où le métal à chauﬀer est remplacé
par un plasma thermique. Une haute tension alternative haute fréquence (typiquement
3 MHz et quelques kV) est appliquée aux bornes de la bobine d’induction et ainsi est
créé un fort courant alternatif dans cette bobine. Il en résulte un champ magnétique axial
alternatif au centre de la bobine par induction électromagnétique. Ce champ magnétique
oscillant génère un champ électrique oscillant transverse de forme torique dans l’axe de la
bobine. Enﬁn, ce champ électrique induit en présence des gaz plasmagènes (typiquement
l’argon) permet de former une décharge luminescente à basse pression (environ 40 kPa) et
basse puissance. Lorsque l’intensité du champ électrique oscillant augmente au-delà de la
tension de claquage du gaz, un régime d’arc prend place et un courant électrique alternatif
haute fréquence de forme concentrique (courants de Foucault) est généré au centre de
la bobine, celui-ci permet d’entretenir le plasma thermique par eﬀet Joule. Les courants
induits sont en opposition de phase avec le courant parcourant la bobine d’induction,
et donc génèrent également un champ magnétique oscillant en opposition de phase avec
celui généré par la bobine d’induction. Il en résulte un champ magnétique quasi nul au
centre de la bobine et les courants induits sont conﬁnés à la périphérie de la cavité de
la bobine d’induction, donnant ainsi une forme torique aux courants induits et donc au
plasma thermique. Ce phénomène est appelé eﬀet de peau [Fauchais et al., 2014a].
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Figure 2.15 Schéma d’une torche à plasma RF et photographie d’une torche en
opération à l’université de Sherbrooke en 1975, d’après [Fauchais et al., 2014a]
L’utilisation de deux gaz distincts — gaz central et gaz de gainage — permet de stabiliser
la décharge au centre de la torche et d’éviter le contact entre le plasma et la paroi intérieure
de la torche. Le gaz central injecté de manière tangentielle par rapport à l’axe de la torche
est composé d’argon et permet de former et de stabiliser le plasma. Le gaz de gainage (ou
sheath gas) injecté de manière axiale est composé de gaz moléculaire (dihydrogène, diazote
ou dioxygène) et permet d’isoler thermiquement la paroi interne de la torche. Le choix
des mélanges gazeux dépend des propriétés souhaitées pour le plasma : la conductivité
électrique, la viscosité, la conductivité thermique, ou encore son caractère oxydant ou
réducteur. L’utilisation d’un troisième gaz — gaz porteur ou gaz d’entrainement — permet
le transport des précurseurs et leur introduction dans le plasma à l’aide d’une sonde
d’injection (précurseurs solides) ou d’atomisation (précurseurs liquides).
Les températures du jet plasma sont comprises entre 5000 et 10000 K. Le volume du
plasma est plus important que dans les torches DC et les vitesses d’écoulement des gaz sont
généralement comprises entre 10 et 100 m/s. Ainsi, concernant l’injection de précurseurs,
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l’utilisation de torches à plasma RF permet donc de bénéﬁcier d’un temps de séjour dans le
plasma supérieur par rapport aux torches DC (plusieurs dizaines de millisecondes contre
quelques millisecondes). De plus, l’injection axiale des précurseurs permet d’optimiser
et homogénéiser les échanges thermiques entre les précurseurs et le plasma thermique.
L’utilisation d’une tuyère de Laval en sortie de torche permet d’atteindre des vitesses
d’écoulement supersoniques de 2000 m/s [Hollenstein et al., 1999].
Ce type de torche plasma a été développé au Centre de Recherche en Technologies Plasma
(CRTP) de l’Université de Sherbrooke, nouvellement Centre de Recherche en Énergie,
Plasmas et Électrochimie (CREPE) [Boulos et Jurewicz, 1993], puis commercialisé par la
société Tekna Plasma Systems Inc. basée à Sherbrooke, Québec, Canada.
2.2.3 Les procédés utilisant la technologie de plasma RF
2.2.3.1 Procédé de projection thermique
La Figure 2.16 schématise l’ensemble du procédé de projection thermique comprenant la
torche à plasma RF et le réacteur comportant le porte-échantillon. Le réacteur permet de
contrôler la pression et la nature de l’atmosphère gazeuse et ainsi projeter des matériaux
sensibles à l’oxydation, par exemple en utilisant des gaz réducteurs. Les précurseurs sont
introduits dans la torche, au cœur du plasma, à l’aide de la sonde d’injection - ou d’atomi-
sation - puis ces précurseurs sont chauﬀés et accélérés pour venir s’écraser sur le substrat
qui a un mouvement transverse oscillant. L’utilisation d’un masque métallique entre la
sortie de la torche et le substrat permet de ﬁltrer les particules de matière présentes en
périphérie du jet plasma. Ces particules périphériques sont trop « froides » pour être dans
un état fondu lors de l’impact sur le substrat. Ainsi, le masque métallique favorise et
améliore la construction du substrat. Usuellement, les pressions de travail sont comprises
entre 10 et 40 kPa (80 et 300 Torr), cela permet de réguler la vitesse d’écoulement des gaz
ainsi que la longueur du jet de plasma à la sortie de la torche. L’utilisation de tuyère de
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diﬀérents diamètres autorise aussi une régulation de la vitesse des écoulements gazeux à la
sortie de la torche. La distance de projection — distance séparant le substrat de la sortie
de la torche — est également un paramètre important de ce procédé. Celui-ci permet de
réguler le temps de vol des particules et de fait, leur température lors de l’impact sur le
substrat ainsi que la température même du substrat.
Figure 2.16 Schéma du procédé de projection thermique par plasma RF
Ce procédé permet de projeter toute sorte de matériaux — jusqu’aux métaux et céramiques
réfractaires — sur un substrat, notamment pour la fabrication de matériaux monolithiques
denses de haute pureté tels que les cibles épaisses pour la pulvérisation sous vide ou pour la
génération de rayons X [Jiang, 1994; Jiang et al., 1993], la fabrication de piles à combustible
à oxyde solide (voir Figure 2.17) (SOFC pour Solid Oxide Fuel Cell) [Brousse et al., 2008;
Fauchais et al., 2007; Shen et al., 2011], la fabrication de revêtements biocompatibles pour
prothèses osseuses [Bouyer et al., 1997; Loszach et Gitzhofer, 2015] ou encore la fabrication
de « préformes » de ﬁbres optiques [Berthou et al., 1993]. De plus, le plasma thermique
peut favoriser des réactions chimiques entre les précurseurs et les espèces présentes dans le
plasma. C’est ainsi que des dépôts de carbures métalliques (de tungstène ou de titane) ont
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été opérés par introduction d’un précurseur de carbone — le méthane CH4 ou l’acétylène
C2H2 — en plus des particules métalliques. Dans le plasma, le précurseur de carbone se
décompose sous l’eﬀet de la température et fournit du carbone sous forme atomique. Ce
dernier vient réagir avec les particules métalliques à l’état liquide pour former des carbures
[Jiang et al., 1995].
Figure 2.17 Micrographie MEB d’une coupe polie d’une cathode de pile à com-
bustible (composite Ce0.8Gd0.2O1.9 (GDC) et La0.6Sr0.4Co0.2Fe0.8O3 (LSCF)) sur
substrat d’alliage de nickel, synthétisée par projection thermique de suspension,
d’après [Shen et al., 2011]
2.2.3.2 Procédé de synthèse de poudres sphériques et poudres ultraﬁnes
La technologie de plasma RF trouve une application dans la synthèse de poudres sphériques
et de poudres ultraﬁnes. Ce procédé, illustré en Figure 2.18, est constitué d’une torche
à plasma RF montée sur un réacteur cylindrique, permettant l’expansion du jet plasma,
et d’un second réacteur cylindrique connecté au premier dans leur partie basse. Dans le
second réacteur se trouvent des ﬁltres métalliques et une sortie vers le système de pompage
dans la partie haute.
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Figure 2.18 Schéma du procédé de synthèse de poudres par plasma RF
Dans le cas de la production de poudres sphériques, les précurseurs sont sous forme de
poudres et sont injectés dans le cœur de la torche à l’aide d’une sonde d’injection, de
la même façon que pour le procédé de projection thermique. Les précurseurs subissent
ensuite un traitement thermique jusqu’à la fusion et sont entrainés avec le ﬂux de gaz
chauds dans le réacteur principal. Une fois refroidies, les particules de matière — résultant
de la solidiﬁcation — s’accumulent au fond de chaque réacteur et sur les ﬁltres métalliques.
Les poudres ainsi produites sont de forme sphérique et possèdent une meilleure ﬂuidité,
une compacité plus élevée, une meilleure pureté et une densité plus élevée (voir Figure
2.19) [Boulos, 2004; Dignard et Boulos, 2000; Fan et al., 1998].
Pour la synthèse de poudres ultraﬁnes (ou nanoparticules), le traitement thermique des
précurseurs requiert la vaporisation puis la condensation en phase gazeuse lors du refroi-
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Figure 2.19 Micrographie MEB d’une poudre de titane (A) avant et après (B)
traitement de sphéroidisation, d’après [Bissett et al., 2015]
dissement. Aﬁn d’améliorer le refroidissement des particules à la sortie de la torche, une
bague de trempe (non représentée sur la Figure 2.18) permet l’introduction de gaz froid
dans le jet plasma et refroidit ainsi brutalement l’écoulement de gaz chauds et les par-
ticules s’y trouvant. Ce mécanisme de trempe permet d’obtenir des particules ultraﬁnes
dont le diamètre est compris entre 20 et 100 nm. Deux types de précurseurs peuvent être
alors utilisés : des poudres ou des liquides (suspensions et solutions). Lors de l’emploi de
poudres, les particules injectées dans le plasma doivent être complètement vaporisées sous
l’eﬀet de la chaleur, se forme ainsi un nuage de matière gazeuse. Lors du refroidissement,
des phénomènes de nucléation/croissance en phase gazeuse se produisent et des particules
ultraﬁnes, denses et sphériques se forment. Un refroidissement rapide favorisera la nucléa-
tion et les particules synthétisées seront d’autant plus ﬁnes et nombreuses. Par exemple,
des déchets de verres sont ainsi recyclés pour produire des nanoparticules de silice [Harbec
et al., 2011]. De plus, dans le plasma ou lors du refroidissement dans le réacteur, un gaz
réactif peut être introduit dans le nuage gazeux pour former un produit de réaction de type
carbure ou nitrure. Par exemple, des poudres de carbure de silicium ou nitrure d’alumi-
nium sont ainsi synthétisées [Baba et al., 1989; Guo et al., 1995]. Les solutions constituent
le second type de précurseurs pour la synthèse de poudres ultraﬁnes. Une solution est
composée d’un solvant et d’espèces chimiques dissoutes. La solution est introduite dans le
plasma thermique à l’aide de la sonde d’injection sous forme de gouttelettes. De chaque
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gouttelette résulte la formation d’une ou plusieurs particules ultraﬁnes par évaporation
du solvant et décomposition thermique des espèces chimiques. Les espèces chimiques en
question sont des molécules organiques ou inorganiques dont la décomposition chimique
permet d’exhiber l’atome métallique sous forme oxydée en présence d’oxygène, sous forme
carburée si un précurseur de carbone est ajouté, ou nitruré si un précurseur d’azote est
ajouté. Par exemple, on peut citer la synthèse de ferrite de nickel [Bastien et Braidy, 2013]
ou encore d’oxyde de titane [Li et al., 2007]. La Figure 2.20 montre une poudre nanomé-
trique synthétisée à partir de solutions de précurseurs organométalliques, qui a été ensuite
utilisée pour la synthèse de la cathode composite GDC/LSCF par projection thermique
de suspensions, illustrée en Figure 2.17. L’utilisation de précurseurs liquides (suspensions
et solutions) fait l’objet d’une attention particulière dans le prochain paragraphe.
Figure 2.20 Micrographie MEB d’une poudre composite GDC/LSCF synthé-
tisée à partir de précurseurs solvatés et récoltée sur les ﬁltres du réacteur de
synthèse, d’après [Shen et al., 2011]
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2.2.4 Utilisation de précurseurs liquides
Au cours du paragraphe précédent, nous avons identiﬁé les liquides comme précurseurs
aussi bien pour la synthèse de dépôt que de particules ultraﬁnes. Ce type de précurseur
se démarque des poudres micrométriques considérées comme précurseurs conventionnels.
En eﬀet, l’utilisation de liquides pour la projection thermique permet de former des re-
vêtements nanostructurés et des nanoparticules. En eﬀet, grâce à leur grande densité de
joints de grains, les nanomatériaux présentent des propriétés mécaniques et thermiques
améliorées par exemple une augmentation de la ténacité, un module d’élasticité plus faible
ou encore une conductivité thermique plus faible également [Bertolissi et al., 2012; Gell,
1995; Guru et al., 2004; Valle et al., 2007]. Pour des matériaux soumis à de grandes varia-
tions de température et un stress mécanique important, ces nanostructures sont une voie
possible d’amélioration des performances et le procédé de projection thermique à partir de
précurseurs liquides en permet la fabrication [Fauchais et al., 2011; Padture et al., 2001].
On distingue deux types de liquides : les suspensions et les solutions. Les suspensions
sont composées de nanoparticules dispersées dans un solvant alors que les solutions sont
constituées de précurseurs solvatés.
2.2.4.1 Les suspensions
Le principe d’utilisation de suspensions comme précurseurs pour la projection thermique
par plasma RF a été inventé à l’Université de Sherbrooke dans les années 90. Cela sup-
pose le remplacement des précurseurs conventionnels (poudres micrométriques) par une
suspension de particules ultraﬁnes dans un solvant [Gitzhofer et al., 1997].
La suspension — supposée homogène — est injectée axialement dans le cœur de la torche
à plasma RF à l’aide d’une sonde d’atomisation. La sonde d’atomisation peut se résumer à
une buse de pulvérisation biﬂuide où la suspension est amenée à basse pression, qu’un ﬂux
de gaz (gaz d’entrainement) vient disperser sous forme de gouttelettes micrométriques.
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La taille et la forme du cône de dispersion dépendent du débit massique de suspension
et de gaz d’entrainement. Généralement le diamètre des gouttelettes suit une distribution
centrée autour de 10 μm.
Chaque gouttelette est ensuite immergée dans le plasma thermique, provoquant locale-
ment un eﬀet de trempe des gaz chauds. L’injection de ces gouttelettes s’accompagne de
l’introduction de gaz d’entrainement « froid » ainsi que de l’évaporation du solvant, ce qui
induit une diminution locale de la température du plasma. Après évaporation du solvant,
les particules solides s’échauﬀent puis s’agglomèrent ou bien frittent pour venir ﬁnalement
s’écraser sur le substrat. Ce processus dure une dizaine de millisecondes et aboutit à la
formation sur le substrat de lamelles de quelques microns de diamètre et d’une épaisseur
de quelques dizaines de nanomètres. Ce mécanisme est schématisé en Figure 2.21.
Figure 2.21 Schéma simpliﬁé du traitement thermique subit par une gouttelette
de suspension dans un plasma thermique
Plusieurs études s’attachent à modéliser les phénomènes physicochimiques mis en jeu lors
de l’interaction entre les gouttelettes et le plasma thermique dans le but de contrôler
le procédé de manière optimale [Caltagirone et al., 2014; Qian et al., 2010; Shan et al.,
2010]. Il apparait que le choix du solvant est un facteur clé du procédé, car il conditionne
principalement la cinétique d’évaporation du solvant et la quantité d’énergie nécessaire.
Également, la propension des particules en suspension à s’agglomérer ou non peut entrai-
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ner la formation de plusieurs particules une fois le solvant évaporé et dans certains cas,
l’utilisation d’un agent surfactant permet une meilleure dispersion des particules et une
stabilité améliorée de la suspension. Ainsi les propriétés du revêtement telles que l’adhé-
rence, la cohésion ou encore la conductivité thermique sont liées à l’état — température et
vitesse — dans lequel les particules s’écrasent sur le substrat et donc au contrôle global du
procédé [Fauchais et al., 2008]. Ce procédé trouve application dans la fabrication des piles
à combustible de type SOFC [Gitzhofer et al., 2000; Müller et al., 2002; Schiller et al.,
1999; Shen et al., 2011], de céramiques biocompatibles [Bouyer et al., 1997; Loszach et
Gitzhofer, 2015] ou encore la synthèse de revêtements photocatalytiques de dioxyde de
titane [Burlacov et al., 2006].
2.2.4.2 Les solutions
L’utilisation de solutions pour la production de poudres céramiques ultraﬁnes remonte à
la ﬁn des années 50 [Nielsen et al., 1963; Wenkus et Levitt, 1957]. Ce procédé porte le nom
de pulvérisation pyrolytique (Spray Pyrolysis) et englobe tous les procédés de synthèse
dans lesquels une solution — un ou plusieurs composés organométalliques dissous dans
un solvant — est pulvérisée sous forme de gouttelettes pour former des particules solides
par thermolyse [Messing et al., 1993]. Plus spéciﬁquement, une fois la solution pulvérisée,
sous l’eﬀet de l’apport de chaleur, les gouttelettes subissent successivement l’évaporation
du solvant et la précipitation des solutés, la thermolyse des particules précipitées pour
former un ou plusieurs composés inorganiques sous forme de particules poreuses, puis le
frittage des particules dont résulte la formation de particules sphériques denses. D’après les
diﬀérents modèles développés pour rendre compte du comportement d’une gouttelette de
solution plongée dans une ﬂamme, l’évaporation du solvant par diﬀusion est le phénomène
le plus rapide, provoqué par la conduction de la chaleur dans le gaz environnant. Ensuite,
par conduction, les proﬁls de température se stabilisent dans la gouttelette ainsi que dans
la couche limite entre la gouttelette et le gaz environnant. Puis ﬁnalement, le phénomène de
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contraction de la gouttelette et de diﬀusion des solutés sont les plus lents [Jayanthi et al.,
1993]. Ces observations permettent de dresser un schéma de la décomposition thermique
d’une gouttelette en fonction du type de précipitation (Figure 2.22).
Figure 2.22 Schéma des diﬀérents scénarios du comportement d’une gouttelette
de solution dans une ﬂamme, d’après [Messing et al., 1993]
Selon les caractéristiques du soluté et du solvant, trois scénarios de décomposition ther-
mique sont envisagés : la précipitation en volume, la précipitation en surface et la préci-
pitation plastique ou fusion. On considère qu’il y a précipitation (nucléation homogène)
lorsque la limite de sursaturation en soluté est atteinte en surface. Ensuite, si la concen-
tration de soluté au centre de la gouttelette est supérieure à la limite de saturation, alors
on observe une précipitation en volume (premier scénario). Ou bien, si la concentration de
soluté au centre de la gouttelette est inférieure à la limite de saturation, alors la précipi-
tation se produit seulement où la concentration de soluté est supérieure à la saturation :
c’est-à-dire en surface (deuxième scénario). Le troisième scénario de précipitation plastique
ou fusion est relatif au comportement des composés résultant de la thermolyse : thermo-
plastiques ou matériaux à très bas point de fusion. Particulièrement pour les matériaux à
très bas point de fusion, lors de la formation de précipités en surface, ces derniers sont à
l’état liquide et se mélangent avec le solvant.
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Suivant les applications, il est intéressant d’obtenir des particules denses ou creuses. Les
modèles théoriques montrent que la formation de particules denses — autrement dit dans
le cas d’une précipitation en volume — est favorisée par une diﬀérence importante entre
la concentration de saturation et la limite de sursaturation du soluté considéré, et/ou par
une concentration initiale de soluté élevée [Jayanthi et al., 1993]. Ainsi, les caractéristiques
physicochimiques des précurseurs organométalliques et du solvant sont les paramètres-clés
du processus de décomposition thermique des solutions.
Ce procédé de transformation par ﬂamme ne diﬀère en rien du procédé de projection ther-
mique par plasma à partir de solutions, à ceci près que la température du plasma thermique
(supérieure à 8000 K) est plus élevée que celle d’une ﬂamme (maximum 4000 K). Il est
donc attendu que les transferts de chaleur soient plus rapides et plus intenses lorsque la
source de chaleur utilisée pour décomposer thermiquement les solutions est un plasma
thermique. Cette température plus élevée favorise donc l’évaporation du solvant et par
conséquent la précipitation en surface. La modélisation des phénomènes de transport ré-
gissant le comportement d’une gouttelette de solution injectée axialement dans un plasma
inductif montre que, dans les conditions considérées (température plasma supérieure à
8000 K ; fraction massique initiale de soluté de 0,2 ; pression inférieure à 50 kPa), la pré-
cipitation en surface a lieu pour des gouttelettes dont le diamètre est compris entre 30 et
50 μm [Castillo et Munz, 2007b]. D’autres modèles montrent que pour les ﬁnes gouttelettes
dont le diamètre est inférieur à 5 μm, la précipitation en volume est dominante [Ozturk
et Cetegen, 2005]. Il est à prendre en compte également la perméabilité de la couche su-
perﬁcielle (dans le cas d’une précipitation en surface). Si cette couche est suﬃsamment
imperméable pour freiner l’évaporation du solvant, la gouttelette voit sa pression interne
augmenter jusqu’à la rupture de l’enveloppe solide, provoquant ainsi la fragmentation de
la phase liquide et la formation de ﬁnes gouttelettes « ﬁlles » [Basu et al., 2008]. De fait,
la phase de précipitation du soluté conditionne la morphologie des particules résultant de
la thermolyse. Une fois les particules solides formées, ces dernières sont soit refroidies puis
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récoltées dans le cas d’une synthèse de poudres ultraﬁnes, soit projetées à l’état fondu ou
partiellement fondu sur un substrat dans le cas de la construction d’un revêtement. Une
précaution doit tout de même être prise en considération lors de la synthèse de revêtement
concernant les particules solides trop ﬁnes. En eﬀet, plus les particules sont ﬁnes, plus leur
trajectoire aura tendance à suivre les lignes de courant du ﬂuide [Jordan et al., 2004] ;
ce qui pourrait nuire à la structure du revêtement en modiﬁant l’angle d’incidence des
particules.
Pour la synthèse de poudres ultraﬁnes ou revêtement nanostructurés, l’emploi de solutions
de précurseurs permet la production d’oxydes mixtes si les caractéristiques physicochi-
miques des diﬀérents solutés sont suﬃsamment proches pour permettre la coprécipitation
des solutés (précipitation simultanée) [Wang et al., 2014]. Ceci étant rarement le cas, le
recours au procédé sol-gel par copolymérisation pour former un sol colloïdal dont chaque
particule présente une composition homogène permet par exemple de produire des revête-
ments d’hydroxyapatite [Coyle et al., 2007]. On peut citer ici le procédé PROSOL déposé
par le Commissariat à l’Énergie Atomique (CEA Le Ripault) où un sol colloïdal est in-
jecté dans un plasma thermique aﬁn d’y être précipité pour former des particules solides,
ensuite projetées sur un substrat [Valle et al., 2007].
L’utilisation de précurseurs liquides dans des procédés de projection thermique trouve
application dans la production de barrières thermiques [Bertolissi et al., 2012; Gell et al.,
2008; Jordan et al., 2004, 2007], de catalyseurs pour la production d’hydrogène [Oukacine
et al., 2006] ou encore de piles à combustible à oxyde solide [Jia et Gitzhofer, 2010; Shen
et al., 2011].
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CHAPITRE 3
Stratégie et objectifs
3.1 Choix du procédé
Ce projet de recherche tente de mettre en lumière les possibilités techniques de l’utilisation
de précurseurs liquides dans un procédé de projection thermique. Ce travail d’exploration
sera facilité par l’utilisation des torches à plasma RF du laboratoire des plasmas de l’Uni-
versité de Sherbrooke. En eﬀet, dans la littérature, la majeure partie des études réalisées
concernant l’utilisation de précurseurs liquides met en œuvre des torches à plasma d’arc
souﬄé. Ce type de torche est utilisé dans l’industrie pour réaliser des revêtements de type
barrières thermiques ou barrières environnementales, en utilisant des précurseurs sous
forme de poudres micrométriques. Le tableau 3.1 résume des principales caractéristiques,
avantages et inconvénients des torches à plasma induit et d’arc souﬄé.
L’utilisation de précurseurs liquides avec les torches DC requiert une injection des précur-
seurs perpendiculaire au jet de plasma. Cela impose d’injecter les précurseurs sous forme
d’un jet liquide sous pression et cela entraine des phénomènes de fragmentation lors de
l’interaction avec le jet plasma [Caruyer, 2011]. Ces interactions sont déterminantes et
inﬂuencent énormément la structure des revêtements synthétisés.Grâce à leur mode d’in-
jection axial, les torches RF présentent l’avantage de proposer un mode d’injection axial
des solutions de précurseurs. La sonde d’atomisation garantit l’introduction des goutte-
lettes de précurseurs au cœur du plasma, de diamètres réguliers, permettant ainsi d’écarter
toutes les diﬃcultés d’homogénéité du traitement thermique des précurseurs. Cela permet
ainsi d’étudier l’inﬂuence des autres paramètres du procédé de projection en écartant les
diﬃcultés d’injection des précurseurs.
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Tableau 3.1 Comparaison des caractéristiques des torches RF et torches DC
Torche à plasma d’arc
souﬄé
Torche à plasma RF
Injection des
précurseurs
radiale axiale
Diamètres des tuyères 6–8 mm 35–100 mm
Températures du
plasma
8000–15000 K 5000–10000 K
Vitesse du plasma 500–2500 m/s
100–200 m/s (jusqu’à
1200 m/s avec une tuyère
supersonique)
Temps de séjour des
particules dans le
plasma
0,5–1 ms 10–25 ms
Avantages
– Fonctionne à pression
atmosphérique et pression
réduite
– Torche peu encombrante
(robotisation aisée)
– Grand volume de plasma
– Travail possible en
atmosphère
oxydante/réductrice
– Pas de contamination
(pas d’électrodes)
Inconvénients
– Flamme plasma instable
(instabilité de l’arc
électrique)
– Contamination des
revêtements (érosion de la
cathode)
– Fonctionne à pression
réduite
– Torche encombrante
Le tableau 3.2 résume les paramètre principaux du procédé de projection. Des études
préliminaires ont montrées que l’utilisation d’une tuyère convergente de 25 mm de diamètre
permettait d’augmenter sensiblement la vitesse de l’écoulement en sortie de torche et
d’améliorer l’étalement des particules lors de l’impact sur le substrat. L’utilisation d’une
puissance élevée a permis également d’améliorer la structure des revêtements favorisant
la formation de particules solides de composition stable et en améliorant l’étalement des
particules sur le substrat. Ces deux paramètres seront gardés constants pendant toutes les
expériences du projet.
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L’utilisation de l’oxygène comme gaz de gainage permet un apport important d’espèce
oxydante, ce qui permet de limiter la réduction partielle des espèces chimiques présentes
dans le plasma. Le gaz central plasmagène et le gaz d’atomisation sont de l’argon.
Tableau 3.2 Principaux paramètres du procédé de projection
Paramètre Valeur
Puissance plateau 42 kW
Diamètre de la tuyère 25 mm
Gaz central (Ar) 23 slpm
Gaz de gainage (O2) 63 slpm
Gaz d’atomisation (Ar) 12 slpm
Pression du réacteur 10,7 kPa
3.2 Choix des matériaux
Le choix des matériaux pour l’application de barrière environnementale a été résumé au
paragraphe 2.1.4. Dans ce projet, des revêtements à base silicate de lutécium et d’yttrium
seront étudiés pour la protection des composites à matrice céramique SiC/SiC. Selon la
littérature, les silicates de lutécium sont très adaptés pour résister à des environnements
contenant de la vapeur d’eau à haute température. Mais, compte tenu de leur rareté et de
leur valeur marchande, les sels de lutécium ont été utilisés avec parcimonie. Aﬁn d’avoir
plus de libertés expérimentales, un compromis a été trouvé avec les silicates d’yttrium,
à la fois moins onéreux et disposant de propriétés très proches des silicates du lutécium.
Pour une meilleure solubilité, les sels de terres rares choisis sont des nitrates.
Des études préliminaires ont été menées pour comparer deux précurseurs de silicium : le
Ludox et le TEOS (orthosilicate de tétraéthyle). Le Ludox est une suspension colloïdale de
silice (solvant H2O) et le TEOS un composé organométallique très utilisé dans la chimie des
sol-gel. En favorisant l’utilisation d’éthanol comme solvant pour la solution de précurseurs,
le TEOS a montré une plus grande souplesse d’utilisation ainsi qu’une meilleure stabilité
que le Ludox.
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Ainsi, les solutions de précurseurs sont composées de nitrates de terres rares, de TEOS et
d’éthanol.
3.3 Les objectifs de recherche
En conjuguant les avantages technologiques de la projection thermique par plasma inductif
et de l’utilisation de précurseurs liquides, ce projet de thèse a pour objectif principal d’en
déterminer les applications pour la synthèse de barrières environnementales à base de
silicates de terres rares pour la protection d’un composite à matrice céramique contre la
corrosion humide à haute température.
Le projet de recherche se découpe en quatre parties présentées sous forme d’articles scien-
tiﬁques décrivant quatre objectifs.
Le premier article propose d’explorer l’inﬂuence de la nature chimique des précurseurs
liquides sur la structure des revêtements. Les phénomènes de décomposition thermique à
l’œuvre lors du procédé de synthèse sont dépendants de la nature chimique des précurseurs.
Ainsi, l’utilisation de nitrates ou d’alcoolates dont la décomposition thermique est respec-
tivement endothermique et exothermique conditionne l’ensemble du procédé de synthèse
en modiﬁant l’étape de thermolyse des précurseurs. L’étape de précipitation des solutés se
produisant aux premiers instants suivant l’injection des précurseurs dans le plasma ther-
mique est déterminante également, car elle conditionne l’histoire thermique des particules
solides qui viennent former le revêtement. Donc le choix de la nature chimique des précur-
seurs permettrait d’inﬂuencer par exemple la porosité du revêtement, sa cristallinité ou
bien encore la taille de ses grains.
Le deuxième article explore la faisabilité de revêtements de silicates de terres rares par
projection thermique à travers l’inﬂuence des paramètres de marche du procédé de synthèse
sur les caractéristiques structurelles des revêtements. Il s’agit de comprendre de manière
phénoménologique l’ensemble du procédé de projection ; c’est-à-dire en considérant d’une
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part les paramètres de marche du procédé (tels que la concentration des précurseurs ou la
distance de projection) et d’autre part les paramètres de structure des revêtements (tels que
l’épaisseur ou la porosité) ; le procédé de synthèse étant le lien entre ces deux ensembles
de paramètres. La Figure 3.1 présente un schéma de notre système où les paramètres
de marche du procédé de projection (la concentration des précurseurs, la distance de
projection, la pression du réacteur et le débit de gaz d’atomisation) apparaissent comme des
entrées et les paramètres de structure des revêtements (porosité et épaisseur) comme des
sorties. Ainsi, la réalisation d’un plan d’expériences permet de décrire statistiquement, sous
forme de fonctions polynomiales, le comportement des paramètres de sortie en fonction
des paramètres d’entrée.
Le choix d’un modèle phénoménologique obtenu par un plan d’expériences se justiﬁe par
le fait que les phénomènes physiques et chimiques ayant lieu lors de la transformation
dans le plasma thermique des précurseurs liquides en particules solides projetées sur le
substrat sont trop complexes pour être intégrés en un seul et même modèle théorique.
Néanmoins la compréhension individuelle des principaux phénomènes physico-chimiques
apporte des notions théoriques suﬃsantes pour interpréter expérimentalement le modèle
phénoménologique.
Le troisième article du projet de recherche concerne la stabilisation de la structure des
revêtements. Sous l’eﬀet de la température, le matériau du revêtement est soumis à des
modiﬁcations structurelles, telles que la croissance des grains par frittage, perdant ainsi
des propriétés liées à la présence de grains de taille submicronique. Ainsi le mécanisme
d’épinglage de Zener permettrait de ralentir — voire stopper — ce phénomène de croissance
Figure 3.1 Schéma du modèle phénoménologique du procédé de projection
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de grains par l’ajout d’une phase secondaire non miscible de zircone [Doherty et al., 1997].
En eﬀet, la présence d’une phase secondaire non miscible a tendance à freiner le mouvement
des joints de grains (dû au frittage), la croissance des grains est ainsi ralentie. L’eﬃcacité
de l’épinglage de Zener est garantie par une bonne dispersion de la phase secondaire et une
ﬁne taille de grain, ceci étant un des avantages théoriques de l’utilisation de précurseurs
sous forme de solutions pour la projection thermique.
Le quatrième article aborde l’étude de la stabilité des revêtements de silicates de terres
rares lors de cycles thermiques dans une atmosphère humide à haute température, recréant
ainsi des conditions analogues aux conditions de service d’un moteur d’avion. Les revête-
ments subiront donc dans un premier temps une série de cycles thermiques et un diagnos-
tic de leur état permettra d’évaluer les performances de l’assemblage substrat/revêtement
compte tenu des contraintes thermomécaniques résultant des diﬀérences de coeﬃcients de
dilatation thermique. Dans un second temps, les revêtements seront soumis à un jet de
vapeur d’eau à haute température aﬁn d’évaluer leurs performances en tant que barrières
environnementales. Un four a été spécialement conçu aﬁn d’eﬀectuer l’ensemble des tests
de cyclages thermiques et de corrosion à haute température.
CHAPITRE 4
Inﬂuence de la structure chimique des précur-
seurs — Article 1
Ce premier article explore l’inﬂuence de la nature chimique des précurseurs liquides sur
la structure des revêtements dans le système Lu2O3 –SiO2 –ZrO2. Dans la littérature, peu
d’articles sont dédiés à la comparaison directe de précurseurs organométalliques chimi-
quement diﬀérents pour la synthèse de revêtements. Muoto et al. [Muoto et al., 2011] ont
comparé deux types de précurseurs : les nitrates et les acétates. Dans l’article présenté ci-
après, deux précurseurs de zirconium diﬀérents sont utilisés : un nitrate et un éthanolate.
Du fait de leur nature diﬀérente, ces deux précurseurs se comportent diﬀéremment lors de
leur décomposition thermique. En eﬀet, le nitrate est supposé conduire à une décomposi-
tion endothermique alors que l’éthanolate à une décomposition exothermique. Il en résulte
une densiﬁcation du revêtement lors de l’utilisation de précurseurs subissant une décom-
position exothermique. De plus, est attendue la formation de zircon (ZrSiO4) à partir de
la réaction entre la silice et la zircone. Ce matériau possède un coeﬃcient de dilatation
thermique anisotrope, ce qui permettrait d’augmenter les performances thermomécaniques
des revêtements pour l’application de barrière environnementale.
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Titre anglais : Lu2O3 –SiO2 –ZrO2 coatings for environmental barrier application by
solution precursor plasma spraying and inﬂuence of precursor chemistry
Résumé français : Les barrières environnementales utilisées pour la protection des com-
posites à matrice céramique sont sujettes à des contraintes thermomécaniques lors de leur
service. L’ajout d’une phase secondaire de zircon (ZrSiO4) au revêtement de disilicate
de lutécium (Lu2Si2O7) permettrait de diminuer ces contraintes thermomécaniques. Les
revêtements sont synthétisés par le procédé de projection thermique par plasma inductif
à partir de précurseurs liquides. Dans un premier temps, l’eﬀet de la nature chimique
des précurseurs est étudié sur la synthèse de nanopoudres de composition ZrO2 –SiO2.
L’utilisation d’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS) comme précurseur de silicium, et de
nitrate de zirconium ou d’éthanolate de zirconium comme précurseurs de zirconium per-
met la production d’une nanopoudre composée de particules de zircone tétragonale et de
silice amorphe. L’emploi d’éthanolate de zirconium conduit à la formation de particules
de zircone avec un diamètre inférieur à 50 nm à cause de la décomposition exothermique
de l’éthanolate et de son point d’évaporation supérieur à celui du solvant. Des particules
plus larges sont formées à partir de précurseur de type nitrate. Le traitement thermique
des nanopoudres ZrO2 –SiO2 permet la formation de zircon à 1425 °C. Dans un second
temps, des revêtements sont synthétisés dans le système Lu2O3 –ZrO2 –SiO2. Après trai-
tement thermique à 1500 °C, la phase de zircon n’est pas formée à cause du dopage de la
zircone par du lutécium qui inhibe la réaction de formation du zircon à partir de silice et
de zircone. La densiﬁcation des revêtements est obtenue lors de l’utilisation d’éthanolate
de zirconium grâce à la formation de particules en vol plus dense qu’avec l’utilisation de
nitrate, et à une distribution plus homogène de la taille de ces particules.
Mots-clés : barrière environnementale, projection thermique par plasma inductif, silicate
de lutécium, projection thermique à partir de précurseurs liquides, zircon.
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Résumé anglais : As environmental barrier coatings are subjected to thermal stress in
gas turbine engines, the introduction of a secondary phase as zircon (ZrSiO4) is likely to in-
crease the stress resistance of Lu2Si2O7 coatings by microcrack generation during cooling.
In a ﬁrst step, precursor chemistry eﬀect is investigated by the synthesis of ZrO2 –SiO2
nanopowders by induction plasma nanopowder synthesis technique. Tetraethyl orthosi-
licate (TEOS) as silicon precursor and zirconium oxynitrate and zirconium ethoxide as
zirconium precursors are mixed in ethanol and produce a mixture of tetragonal zirconia
and amorphous silica nanoparticles. The use of zirconium ethoxide precursor results in zir-
conia particles with diameter below 50 nm because of exothermic thermal decomposition
of the ethoxide and its high boiling point with respect to solvent, while larger particles
are formed when zirconium oxynitrate is employed. The formation temperature of zircon
from zirconia and silica oxides is found at 1425 °C. Second, coatings are synthesized in
Lu2O3 –ZrO2 –SiO2 system. After heat treatment, the doping eﬀect of lutetium on zirco-
nia grains totally inhibits the zircon formation. Dense coatings are obtained with the use
of zirconium ethoxide because denser particles with a homogeneous diameter distribution
constitute the coating.
Keywords : environmental barrier coating (EBC), induction plasma spraying, lutetium
disilicate, solution precursor plasma spraying (SPPS), zircon.
Contributions originales :
- Mise en évidence de l’inﬂuence de la chimie des précurseurs sur la morphologie des
nanopoudres et revêtements synthétisés par le procédé SPPS
- Dopage de la zircone par du lutécium dans le système Lu2O3 –ZrO2 –SiO2
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4.2 Introduction
Silicon-based ceramic composites are the leading candidates for high-temperature structu-
ral components in the next generation of gas turbine engines [Baldus et al., 1999; Belmonte,
2006; Evans et Marshall, 1989; Katoh et al., 2002, 2003; Naslain, 2004]. Today, hot sec-
tions of engines are made of heavy cobalt- or nickel-based super alloys which have reached
their operating temperature limit (about 1100 °C). Replacing metal alloys by silicon-based
ceramic composites, such as SiC/SiC ceramic matrix composites, will allow increasing the
operating temperature (up to 1500 °C) and hence increasing the engine eﬃciency. The
combination of lighter and more powerful engines gives a great innovative ﬁeld of research
for an environmental compliant and economical propulsion system.
One key drawback is the sensitivity of Si-based ceramics to combustion environment. In-
deed the protective silica scale strongly reacts with water vapor to form silicon hydroxides
which evaporates [Eaton et Linsey, 2002]. A protective coating, so called environmental
barrier coating (EBC), has to be applied with corrosion resistance properties at high-
temperatures in order to protect Si-based ceramics from the combustion environment. Se-
veral materials have been studied over a decade for this application. Historically, mullite
[Lee, 2000a; Lee et Miller, 1996], from Al2O3 –SiO2 binary system, and barium-strontium-
alumino-silicate (BSAS) [Bahat, 1970; Lee et al., 2003], (1–x)BaO–x SrO–Al2O3 –2 SiO2
with 0 < x < 1, were proposed. Unfortunately, their operating temperature is limited
to 1350 °C because of chemical instability at higher temperatures [Lee et al., 2003]. The
last generation of EBC is composed of rare earth silicates because of a better stability in
high-temperature corrosive environments up to 1500 °C [Lee et al., 2005]. Several rare
earths have been studied: ytterbium, lutetium, and yttrium are the most eﬀective under
hot water vapor environment [Maier et al., 2007; Sun et al., 2008b; Wang et Coyle, 2008].
Solution precursor plasma spraying (SPPS) is a process by which nano- and submicro-
structured ceramic coatings and nanopowders can be produced [Karthikeyan et al., 1997a;
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Shen et al., 2011]. The absence of large intersplat boundaries and a well dispersed porosity
yield enhanced performances for coatings subjected to important thermal stress typical
to EBC or thermal barrier coatings (TBC) [Padture et al., 2001]. Compared to thermal
barrier, environmental barrier application is slightly diﬀerent regarding mechanical pro-
perty requirements. Through-thickness cracks, which provide strain tolerance to TBC
[Gell et al., 2004], are not desirable in EBC because they oﬀer preferential paths to water
vapor corrosion. Alternatively, microcraks could increase thermal shock resistance without
introducing through-thickness cracks [Lutz et Swain, 1991; Sakai et Bradt, 1993; Swain,
1990]. Materials with anisotropic thermal expansion, such as aluminum titanate or zir-
con, are suitable to generate microcracks during cooling [Evans, 1978]. Lutetium disilicate
Lu2Si2O7 [Ueno et al., 2004b] is a good candidate for environmental barrier application and
previous experiments were successful forming this phase from liquid precursors and syn-
thesizing strongly adhesive coating on SiC substrates with a porous cauliﬂower structure.
Zircon ZrSiO4 is chosen for its anisotropic thermal expansion and its very low coeﬃcient
of thermal expansion [Suzuki et al., 2008] as a microcrack generator. This paper ﬁrst
describes the precursor chemistry eﬀect on SPPS process by using two diﬀerent zirconium
precursors: zirconium ethoxide and zirconium oxynitrate, through a synthesis of zircon
nanopowders from ZrO2 –SiO2 binary system. Then, nanostructured coatings produced
by the SPPS process from Lu2O3 –ZrO2 –SiO2 ternary system are studied in order to
introduce ZrSiO4 as a secondary phase using two diﬀerent zirconium precursors.
4.3 Experimental procedure
4.3.1 Liquid precursors
To produce Lu2O3 –SiO2 coatings by SPPS process, lutetium nitrate Lu(NO3)3 · 6H2O
(99.9%, Metall, Hongkong) and tetraethyl orthosilicate (TEOS) Si(OC2H5)4 (99.9%, Sigma-
Aldrich, St. Louis, MO, USA) are used as lutetium and silicon precursors, respectively.
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Zirconium ethoxide Zr(OC2H5)4 (99%, Alfa Aesar, Ward Hill, MA, USA) and zirconium
oxynitrate ZrO(NO3)2 · 6H2O (99.9%, Alfa Aesar, Ward Hill, MA, USA) are used as zir-
conium precursors. All precursors are dissolved in ethanol in stoichiometric amounts with
a mass concentration of 10%.
4.3.2 Coating deposition and nanopowder synthesis
The plasma is generated by a PL-50 torch supplied by Tekna Plasma Systems Inc. (Sher-
brooke, QC, Canada) connected to a 3-MHz LEPEL HF power generator. Two diﬀerent
reactors are used, one for coating deposition (described in Figure 4.1) and another for
nanopowder synthesis. The deposition chamber is composed of a moving sample holder
passing back and forth under the plasma plume at a speed of 5 cm/s. The nanopowder
synthesis reactor contains a powder collecting unit receiving the plasma plume and a ﬁlter
unit equipped with porous metal ﬁlters.
Precursor solutions are axially injected into the PL-50 torch by a two-phase ﬂow atomizer
which provides a log-normal droplet size distribution centered on 10 μm in diameter. Dro-
plets are directly injected into the core of the induction plasma and undergo solvent eva-
poration, pyrolysis, and salt precipitation leading to the formation of oxide nanoparticles
[Castillo et Munz, 2007a; Saha et al., 2009]. Depending on the reactor, these nanoparticles
are either impacting a SiC substrate in the deposition reactor or quenched and collected
in the nanopowder reactor. Process parameters (Table 4.1) were kept the same for coating
deposition and nanopowder synthesis so that inﬂight particle behavior is expected to be
the same for both processes.
4.3.3 Characterization
Liquid precursors and nanopowders were analyzed by thermogravimetric analysis and
diﬀerential thermal analysis (DTA) on a Setaram SetSys 2400 (Lyon, France) to determine
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Figure 4.1 Schematic illustration of induction plasma process for coating de-
position
Table 4.1 Process parameters during nanopowder synthesis and coating depo-
sition
Parameter Value
Plate power 42 kW
Central gas (Ar) 23 slpm
Sheath gas (O2) 63 slpm
Atomization gas (Ar) 12 slpm
Working pressure 10.7 kPa
Precursor solution concentration 10 wt.%*
Precursor solution ﬂow rate 10 mL/min
Spraying distance (deposition only) 100 mm
* by weight of ethanol
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the exothermic behavior of liquid precursors and the silicate formation temperature of
ZrO2 –SiO2 binary system.
Coating morphology observations have been performed using scanning electron microscopy
(SEM) on a Hitachi VPSEM S3000N (Tokyo, Japan). Samples were fractured, encapsu-
lated into epoxy resin, and cross sections were polished using diamond grinding disks and
suspensions.
Nanopowders and coatings were observed on a Jeol JEM-2100F (Tokyo, Japan) ﬁeld-
emission gun transmission electron microscope operated at 200 kV. Nanopowders were
ultrasonically dispersed in ethanol and a drop of the suspension was left to dry on a
carbon-coated copper TEM grid. Coating samples were prepared by focused ion beam
and extracted samples were located in the center of the coating.
Phase compositions have been determined by x-ray diﬀraction (XRD) on a Philips X’Pert
Pro MPD x-ray diﬀractometer (Eindhoven, Netherlands). Coatings and nanopowders
compositions were analyzed after annealing at 1500 °C in air, in order to complete the
solid state reaction leading to zirconium or lutetium silicate formation.
4.4 Results and discussion
4.4.1 Inﬂuence of the precursor chemistry
Chen et al. [Chen et al., 2010] have reported the role of the solvent type in the SPPS
process. Minimizing solvent heat of vaporization promotes a rapid solvent evaporation
step and increases the precursor droplet decomposition kinetic in order to achieve melting
of solid particles before reaching the substrate. Precursor chemistry also plays an impor-
tant role in decomposition mechanism. Muoto et al. [Muoto et al., 2011] have shown the
importance of the chemical behavior of precursors during pyrolysis and particularly how
to promote exothermic reactions by the addition of reducing salts in order to produce
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Figure 4.2 DTA of dried precursor mixtures
dense coatings. ZrO2 –SiO2 nanopowders are synthesized from TEOS and zirconium pre-
cursor dissolved in ethanol. Two diﬀerent precursor mixtures are studied: (i) zirconium
oxynitrate and TEOS and (ii) zirconium ethoxide and TEOS. Both DTA analyses of dried
mixtures are displayed in Figure 4.2 in which the exothermic decomposition of Zr ethoxide
is identiﬁed between 200 and 250 °C while endothermic behavior is found for Zr oxynitrate
at 130 °C. Above 300 °C, the small exothermic peak existing in Zr ethoxide and TEOS
mixtures is related to the removal of remaining carbon species coming from ethoxide de-
composition as described in [Meijers et al., 1991]. Regarding Zr oxynitrate and TEOS
mixture, the exothermic peak between 350 and 400 °C is coherent with the formation of
zirconia crystals which is probably also convolved in the DTA of Zr ethoxide and TEOS
mixture.
Figure 4.3 displays representative bright ﬁeld TEM micrographs of as-synthesized spherical
nanopowders. As conﬁrmed by energy dispersive spectroscopy (EDS) analysis, the dark
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Figure 4.3 Bright ﬁeld TEM micrographs of as-synthesized nanopowders from
(left) zirconium oxynitrate and TEOS; (right) zirconium ethoxide and TEOS
with scaled micrograph to compare with left one
particles are assigned to ZrO2 while the brighter particles, correspond to SiO2. The size
distributions of both nanopowders are plotted in Figure 4.4.
The size distributions of the silica and zirconia particles resulting from the plasma treat-
ment of Zr ethoxide and TEOS mixture are similar owing to the fact that both precursors
are ethoxides (TEOS and Zr ethoxide). On the contrary, the use of zirconium oxynitrate
results in ZrO2 particles with diameters as large as few hundreds of nanometers and 25%
of ZrO2 particles have statistically a diameter larger than 50 nm. Therefore, thermal de-
composition mechanism of solution droplets depends on the precursor chemistry. Spray
pyrolysis deals with thermal decomposition of solution droplets leading to solid particles
and proposes several paths displayed on Figure 4.5 [Bhatia et al., 2002; Jayanthi et al.,
1993; Messing et al., 1993]. Due to the high energy density of plasma core, liquid droplets
undergo rapid solvent evaporation and solute precipitation at the surface leading to the
formation of a shell, a conﬁned liquid phase, and a gaseous phase between solid and liquid.
In this study, the boiling point of the solvent (78 °C) and the decomposition of the zirco-
nium oxynitrate (ł100 °C) are less than zirconium ethoxide (235 °C) and TEOS (165 °C)
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Figure 4.4 Grain size distributions of both as-synthesized nanopowders
Figure 4.5 Illustration of thermal decomposition paths from solution precursor
droplet to solid particle [Messing et al., 1993]
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one. This diﬀerence between oxynitrates and ethoxides could induce a diﬀerent mecha-
nism of shell formation. When solvent evaporates, zirconium oxynitrate could decompose
in the solvent and solid nuclei could be formed throughout the surface [Gurav et al., 1993;
Jossen et al., 2005; Lenggoro et al., 2000]. Simultaneous solvent evaporation and solid
nucleation could form a shell with a low density permeable to gaseous species. TEOS
and Zr ethoxide decompose at higher temperature than the solvent. In this case, when
precipitation occurs, the surface concentration of solutes could be high and the formed
shell could be dense and impermeable with an internal liquid phase. Then, under the
heat ﬂux, the internal pressure could rise until the shell explosion leading to a secondary
atomization [Messing et al., 1988; Saha et al., 2009; Zhang, 1990]. These ﬁner secondary
droplets undergo volumetric precipitation and solidify into dense, 50 nm particles.
Electron diﬀraction pattern (Figure 4.6) indicates that tetragonal zirconia is the only
crystallized phase from both as-synthesized ZrO2 –SiO2 nanopowders. Silica particles are
amorphous due to a high quench rate intrinsic to the water-cooled walls of the synthesis
reactor.
DTA analyses (Figure 4.7) are similar for both nanopowders. Endothermic peak between
room temperature and 200 °C is due to the release of organic impurities and elimination
of adsorbed water. The ﬁrst large exothermic peak beginning at 650 °C and reaching a
maximum around 1100 °C corresponds to both silica crystallization [Roura et al., 2007]
and monoclinic to tetragonal zirconia transformation [Aguilar et al., 2001]. The second
thin exothermic peak takes place at 1375 °C with a maximum at 1425 °C and illustrates
the solid state reaction leading to ZrSiO4 formation [Veytizou, 2001].
After a 5-hour heat treatment at 1500 °C, XRD patterns (Figure 4.8) of each nanopowder
conﬁrm the formation of ZrSiO4 as the major crystallized phase with a few amounts of
unreacted oxides. Therefore this annealing temperature is quite eﬀective at promoting
ZrSiO4 formation from a mixture of ZrO2 and SiO2 oxides.
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Figure 4.6 Selected area electron diﬀraction pattern of nanopowders produced
from Zr oxynitrate + TEOS mixture (left) and Zr ethoxide + TEOS mixture
(right). The Miller index of tetragonal zirconia are marked for the corresponding
rings of the Debye Scherrer pattern
Figure 4.7 DTA analyses for ZrSiO4 nanopowders with diﬀerent zirconium pre-
cursors
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Figure 4.8 XRD scans of heat treated ZrSiO4 nanopowders at 1500 °C during
7 hours, a) from Zr oxynitrate and TEOS and b) from Zr ethoxide and TEOS
4.4.2 Lu2O3 –SiO2 –ZrO2 coating synthesis
Unpublished screening experiments were successful at producing rare earth silicate coatings
on SiC substrate from liquid precursor mixture of rare earth nitrates and TEOS. As-
sprayed coatings were composed of rare earth oxide and silica and after heat treatment at
1500 °C, rare earth silicates were formed by solid state reaction. Here, the introduction of
zirconium precursor into the precursor mixture of lutetium nitrate, TEOS and ethanol is
evaluated in order to synthesize a coating with the ﬁnal composition 1 Lu2Si2O7 –1 ZrSiO4
after heat treatment.
Figure 4.9 displays the morphology of coatings synthesized using lutetium nitrate, TEOS,
and zirconium precursor by SPPS process after 5-h annealing at 1500 °C. The as-
synthesized coatings are composed of a homogeneous mixture of crystallized lutetium
and zirconium oxides and amorphous silica. A thin silica scale produced on SiC substrate
surface by oxidation during preheating before deposition is supposed to enhance the adhe-
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Figure 4.9 BSE-SEM pictures of polished cross section of coatings synthesized
from lutetium nitrate, zirconium precursor and TEOS mixture after heat treat-
ment at 1500 °C during 5 hours with: 1- 50 nm-thick silica scale, 2- microscopic
defects due to substrate roughness. (a) zirconium oxynitrate ; (b) zirconium
ethoxide
sion between coating and substrate. In addition, during heat treatment, chemical bonding
appears by oxygen diﬀusion from coating to substrate, developing a 50-nm-thick silica
scale. Polished cross sections reveal structural diﬀerences: the use of oxynitrate as zirco-
nium precursor leads to an obviously porous coating, whereas the coating is denser with
the use of ethoxide. Exothermic thermal decomposition of liquid precursors brings locally
an excess of heat which could promote dense nanoparticles formation [Muoto et al., 2011]
and could limit the Stokes number eﬀect and imperfect stacking of particles. Indeed,
the previous nanoparticle synthesis has shown that exothermic decomposition of liquid
precursors with an adequate solvent choice regarding boiling temperature of precursors
tends to homogenize particle size distribution and directly results in well-organized and
dense coating structure. The use of Zr oxynitrate results in particles with larger diameter
distribution which could favor stacking defects [Jordan et al., 2007]. Large size porosities
(5-10 μm), indicated by (2) in Figure 4.9, are possibly caused by the « shadow eﬀect »
described in [Brousse et al., 2008]. The substrate roughness generates local defects from
hills and valleys which propagate through coating thickness by successive passages under
the plasma plume and these defects segregate during heat treatment at 1500 °C forming
large defects with a “V” shape.
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Figure 4.10 XRD scans of coatings synthesized from lutetium nitrate, zirco-
nium precursor and TEOS mixture after heat treatment at 1500 °C during 5
hours. (a) with zirconium oxynitrate; (b) with zirconium ethoxide
Both coatings exhibit the same chemical composition following a 5-h heat treatment at
1500 °C, as shown in Figure 4.10 on XRD scans. Lutetium disilicate and tetragonal zirconia
are the major phases while unreacted silica is still present. Silicate formation is thermally
activated and achieved by Si4+ ionic diﬀusion into zirconium or lutetium oxides [Veytizou,
2001]. Lutetium disilicate formation from lutetium and silicon oxides begins at 1100 °C
[Kepiński et al., 2006] while zircon formation begins only at 1375 °C. However, zirconium
silicate phase is not detected and a zirconia phase with a tetragonal crystallographic
structure remains after heat treatment. Indeed, although the main diﬀraction peaks of
zirconium silicate, observed in Figure 4.8, are convolved with lutetium disilicate peaks
at 2θ = 20° and 27°; and with zirconia peak at 2θ = 35°. The absence of zirconium
silicate peaks is conﬁrmed by semi-quantitative analysis [Snyder, 1992]. The explanation
of this phenomenon is that during heat treatment, lutetium oxide Lu2O3 acts as a dopant
of zirconia [Podzorova et al., 1999] such as Y2O3 which decreases zircon formation from
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ZrO2 –SiO2 oxide mixture [Suzuki et al., 2008]. So lutetium doped ZrO2 with a nominal
atomic ratio Lu:Zr of 2:1 totally inhibits zirconium silicate formation.
Detailed investigation on TEM conﬁrms this doping eﬀect of Lu3+ in zirconia grains.
Figure 4.11(a) displays a micrograph of the region of interest where an EDS line scan
has been performed through a zirconia grain surrounded by lutetium disilicate grains.
The selected area electron diﬀraction (SAED) pattern of the zirconia grain conﬁrms the
tetragonal structure. The existence of a single crystal in the SAED ensures that only
one grain in the thickness was probed by EDS line scan (Figure 4.11b). On either side
of the zirconia grain, the lutetium disilicate grains exhibit strong x-ray intensities for
Lu Lα and Si Kα and no intensity for Zr Kα. Within the zirconia grain, we observe
a strong Zr Kα emission line with lower intensities of Lu Lα and minor trace of Si Kα.
Lutetium presence is explained by the doping eﬀect on zirconia grains and the stabilization
of tetragonal phase at room temperature. On the other hand, due to a small ionic radius
[Hume-Rothery et al., 1969], Si4+ can not be dissolved in zirconia matrix so that, SiO2 is
insoluble in ZrO2 [Butterman et Foster, 1967]. Therefore, Si Kα intensity observed within
the zirconia grain is an artifact resulting from the sum of the important signal background
between 0 and 2 keV, and the shoulder eﬀect of the Lu Mα emission line at 1.58 keV.
4.5 Conclusion
The precursor chemistry eﬀect on the RF-SPPS process was highlighted. The choice of
liquid precursors and solvent type is the keystone of this process. Precursors with a higher
boiling point than the solvent one result in the formation of thin oxide nanoparticles
with diameter below 50 nm, while larger nanoparticles are produced using precursors and
solvent with comparable boiling points. Furthermore, promoting exothermic mechanism
during precursor thermal decomposition seems to allow the production of denser coatings.
Using an induction plasma nanopowder synthesis apparatus, zircon nanopowder has been
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Figure 4.11 a) STEM micrograph of the region of interest of EDS line scan
through a zirconia grain surrounded by lutetium disilicate grains and selected-
area electron-diﬀraction pattern (inset) of tetragonal zirconia in the [1 1 0] di-
rection and b) elementary chemical composition
produced from zirconia and silica particles, once annealed at 1500 °C. Nanostructured
as-sprayed coatings have been produced in the Lu2O3 –ZrO2 –SiO2 ternary system with a
nominal composition of Lu2Si2O7 –ZrSiO4. Lu2Si2O7 formation was observed after heat
treatment but ZrSiO4 formation was not identiﬁed because the doping eﬀect of zirconia
by lutetium acts as an inhibitor of zirconium silicate formation. So the ﬁnal composition
of coatings is Lu2Si2O7 –ZrO2.
Therefore, the coating porosity can be adjusted by a deliberate choice of precursor/solvent
couples and new structures can be realized with graded porosity and composition to ensure
water vapor impermeability and thermal stress resistance requirements of the environmen-
tal barrier application.
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CHAPITRE 5
Étude des paramètres du procédé — Article 2
Le procédé de projection thermique à partir de précurseurs liquides est un procédé com-
plexe et encore partiellement compris sur le plan physico-chimique. Les études de mo-
délisation numérique ne pouvant décrire le procédé dans son ensemble, quelques études
expérimentales sont proposées dans la littérature aﬁn d’obtenir une corrélation entre les
paramètres du procédé et les caractéristiques des produits synthétisés. En particulier,
Wand et al. [Wang et Coyle, 2008] ont publié un plans d’expériences pour optimiser le
procédé de projection en utilisant une torche DC. Aucun plan d’expériences n’a été publié
pour la synthèse de revêtements par projection thermique à partir de précurseurs liquides
à l’aide d’une torche RF.
À travers ce deuxième article, un modèle phénoménologique du procédé de projection
thermique à partir de précurseurs liquides est élaboré en considérant les paramètres struc-
turaux des revêtements — épaisseur et porosité — en fonction des paramètres du procédé,
tels que la concentration des précurseurs liquides, la distance de projection, la pression
de travail et le débit de gaz d’atomisation. Le plan d’expériences permet de quantiﬁer
l’inﬂuence de chaque paramètre sur la structure des revêtements synthétisés. La compré-
hension des phénomènes physiques mis en jeu lors de la décomposition des précurseurs
liquides dans le plasma thermique jusqu’à l’écrasement des particules solides résultantes
sur le substrat permet d’analyser et commenter les résultats statistiques du plan d’ex-
périences. De plus, une étude des propriétés thermiques des revêtements poreux a per-
mis de mesurer la conductivité thermique équivalente des revêtements sans recourir à un
décollement du substrat comme il est d’usage dans la littérature. Des mesures expéri-
mentales par la méthode « Flash Laser » couplées à un modèle numérique multiphysique
73
74 CHAPITRE 5. ÉTUDE DES PARAMÈTRES DU PROCÉDÉ
(COMSOL Multiphysics) ont permis après optimisation (Matlab) d’extraire la conducti-
vité thermique des revêtements à partir des mesures eﬀectuées sur le système multicouche
substrat/revêtement.
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Résumé français : Le procédé de projection thermique à partir de précurseurs liquides
permet de synthétiser des revêtements nanostructurés par l’injection axiale d’une solution
de sels métalliques dans un plasma thermique inductif. Quatre paramètres de marche
du procédé : la concentration de la solution de précurseurs, la distance de projection,
la pression de travail et le débit de gaz d’atomisation ont été analysés à travers un plan
d’expériences de type « D-optimal1 » pour caractériser leur inﬂuence sur la vitesse de
déposition et la porosité du revêtement. Parmi ces quatre paramètres, la concentration de
la solution de précurseurs est le plus inﬂuent, viennent ensuite la distance de projection
et la pression de travail, et enﬁn le débit de gaz d’atomisation avec un faible impact sur la
structure des revêtements. Les résultats observés ont montré que le revêtement se construit
grâce à l’impact d’agglomérats de nanoparticules formés dans le plasma thermique. De
plus, les conductivités thermiques équivalentes de certains revêtements représentatifs ont
été calculées par la méthode des éléments ﬁnis et par un modèle de transferts de chaleur
à travers un matériau multicouche. Les deux modèles sont en accord l’un avec l’autre, ce
qui valide notre modèle par la méthode des éléments ﬁnis ; ainsi les revêtements poreux
oﬀrent des conductivités thermiques basses comprises entre 0,7 et 1 W/(m K) à 800 °C,
valeurs typiques des barrières thermiques actuelles.
Mots-clés : procédé de projection thermique à partir de précurseurs liquides, plasma
inductif, plan d’expériences « D-optimal », modélisation de transferts de chaleur à tra-
vers des matériaux multicouches et détermination de conductivité thermique, barrières
environnementales.
Résumé anglais : The solution precursor plasma spray process, in which a solution of
metal salts is axially injected into an induction thermal plasma, is suitable for deposition
of nanostructured environmental barrier coatings. The eﬀects of main processing parame-
1Le plan d’expérience optimal permet d’étudier l’inﬂuence et les interactions des diﬀérents facteurs
sur la réponse considérée en eﬀectuant un minimum d’expériences. Le choix du critère d’optimalité D
(D-optimal) permet de spéciﬁer un modèle qui servira à construire le plan d’expériences de manière
optimale. De plus, le choix d’un plan d’expérience optimal permet de réduire considérablement le volume
d’expériences par rapport à un plan factoriel.
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ters, namely the solution precursor concentration, spraying distance, reactor pressure, and
atomization gas ﬂow rate, have been analyzed using D-optimal design of experiments re-
garding the deposition rate and coating porosity responses. Among these four parameters,
the solution precursor concentration had the greatest inﬂuent on the coating structure,
followed by the spraying distance and reactor pressure, and ﬁnally the atomization gas
ﬂow rate with a small contribution. It is pointed out that the species that impact on
the substrate are agglomerates of nanoparticles. The equivalent thermal conductivity of
selected coatings was computed from experimental temperature evolution curves obtained
by laser ﬂash thermal diﬀusivity analysis, using two methods: a multilayer ﬁnite-element
model with optimization, and a multilayer thermal diﬀusion model. The results of the
two models agree, with coatings exhibiting low thermal conductivity between 0.7 and
1 W/(m K) at 800 °C.
Keywords : solution precursor plasma spraying (SPPS) process, induction thermal
plasma, D-optimal design of experiments, multi-layer thermal conductivity model, en-
vironmental barrier coating.
Contributions originales :
- Modèle phénoménologique du procédé SPPS (plan d’expériences)
- Détermination de conductivités thermiques sur matériaux multicouches
5.2 Introduction
Silicon-based ceramic composites are the leading candidates for high-temperature struc-
tural components in next-generation gas turbine engines [Baldus et al., 1999; Belmonte,
2006; Evans et Marshall, 1989; Katoh et al., 2002, 2003; Naslain, 2004]. However, one key
drawback of Si-based ceramics is their sensitivity to the combustion environment. Indeed,
their protective silica scale reacts strongly with water vapor to form silicon hydroxides
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which evaporate [Eaton et al., 2001; Opila, 2003]. A protective coating, so-called environ-
mental barrier coating (EBC), with corrosion resistance properties has to be applied at
high temperatures to protect Si-based ceramics from the combustion environment [Lee,
2000a; Nakayama et al., 2006].
Yttrium disilicate Y2Si2O7 is a promising EBC material to protect silicon carbide ceramic
matrix composites against hot water vapor corrosion at high temperature, having coeﬃ-
cient of thermal expansion (4×10−6 °C−1) close to that of silicon carbide (3.9×10−6 °C−1)
and excellent stability under high-temperature water vapor environments [Felsche, 1973;
Lee et al., 2005; Maier et al., 2007]. The environmental barrier application requires the
coating to be impermeable to water vapor, therefore through-coating vertical cracks must
be avoided.
In the past decade, suspension and solution precursors have been successfully used in
thermal spray applications to produce nanostructured coatings [Fauchais et al., 2013;
Fauchais et Vardelle, 2011; Fauchais et al., 2015; Muoto et al., 2011; Padture et al., 2001;
Shen et al., 2011]. Compared with the micrometer-sized features produced by conventional
thermal spray processes, coatings that exhibit nanometer-sized features have improved
properties such as higher coeﬃcient of thermal expansion, lower thermal conductivity,
and increased strength [Fauchais et al., 2011; Fauchais et Vardelle, 2011; Gell, 1995].
The solution precursor plasma spraying (SPPS) process has been chosen because of its
facile synthesis of ﬁnely structured coatings with complex compositions by simply mixing
diﬀerent precursors into a solvent, avoiding safety issues related to nanopowders [Fau-
chais et al., 2009; Jordan et al., 2015]. The SPPS process has already demonstrated its
capability to produce thermal barrier coatings (TBCs) with increased lifetime, exhibiting
lower thermal conductivity and higher in-plane toughness and bond strength than coa-
tings synthesized using classical electron-beam physical vapor deposition (EB-PVD) or
atmospheric plasma spray (APS) processes [Gell et al., 2008, 2004; Jiang et al., 2015; Jor-
80 CHAPITRE 5. ÉTUDE DES PARAMÈTRES DU PROCÉDÉ
dan et al., 2004]. As thermal and environmental barrier coatings are exposed to similar
combustion environments, the improved mechanical properties of TBCs obtained using
the SPPS process may also be useful for EBCs.
The starting point for this study was a Y2Si2O7 coating with cauliﬂower-like structure
synthesized by the SPPS process. This particular structure is usually observed when using
vapor deposition processes and results from random ballistic aggregation of impinging
particles or agglomerates [Bernard et al., 2016; Messier et Yehoda, 1985]. Therefore, this
paper explores the link between our SPPS processing parameters and the resulting coating
structure to optimize our coatings for environmental barrier applications, i.e., without
vertical gaps between columns.
The SPPS process has already been studied regarding the eﬀect of processing parameters
on the coating structure [Bertolissi et al., 2012; Chen et al., 2008, 2010; Fauchais et al.,
2008, 2015; Jordan et al., 2007; Muoto et al., 2011]. Statistical tools such as design of
experiments and analysis of variance (ANOVA) are useful to study and model this type
of complex process with numerous processing parameters [Fan et al., 1998; Pierlot et al.,
2008; Wang et Coyle, 2008]. D-optimal design-of-experiments results explain the role of
each tested parameter in the studied response, while minimizing the time and number of
experiments classically to 20 runs for a four-parameter study.
In the ﬁrst part of this work, four processing parameters of the SPPS process were studied
by measuring the deposition eﬃciency and coating porosity responses. These experiments
aimed to obtain controlled porosity and optimized spraying eﬃciency for the environ-
mental barrier application. In the second part of this work, the structure and thermal
properties of the Y2Si2O7 coating were linked to promote coating structure with low ther-
mal conductivity. The equivalent thermal conductivity of the coatings was computed
from experimental temperature evolution curves obtained by laser ﬂash thermal diﬀusi-
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vity analysis, using two methods: a multilayer ﬁnite-element model with optimization, and
a multilayer thermal diﬀusion model [Akoshima et al., 2011; Baba et Taketoshi, 1999].
5.3 Materials and technique
5.3.1 Materials
Y2Si2O7 coatings were produced using yttrium nitrate [Y(NO3)3 · 6H2O, 99.9%; Sigma-
Aldrich, St. Louis, MO, USA] and tetraethylorthosilicate [TEOS, Si(OC2H5)4, 99.9%;
Alfa Aesar, Ward Hill, MA, USA] dissolved in ethanol.
5.3.2 Coating deposition
Figure 5.1 Schematic illustration of induction plasma process for coating de-
position
The SPPS process is represented in Figure 5.1. Precursor solutions are axially injected
into a Tekna PL-50 induction plasma torch (Tekna Plasma Systems Inc., Sherbrooke,
QC, Canada) connected to a 3-MHz Lepel HF power generator, by a gas blast atomizer.
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When injected in high-temperature regions of the thermal plasma, the atomized solution
precursor droplets undergo rapid solvent evaporation, followed by fast pyrolysis and salt
precipitation, leading to formation of solid oxide nanoparticles [Castillo et Munz, 2007b;
Messing et al., 1993; Saha et al., 2009]. These nanoparticles exit the plasma torch through
a 25-mm converging nozzle and impinge on a SiC substrate (direct-sintered silicon carbide,
UltraSiC™ SC-30; CoorsTek, USA). Due to the expansion of the gas ﬂow inside the low-
pressure chamber, cold particles and gases are located at the periphery of the plasma
jet [Boulos, 1992]. To prevent particles from cold regions from reaching the substrate, a
water-cooled metallic mask is placed between the torch and substrate. Such cold particles
cannot adhere to the substrate and could introduce defects into the coating [Xie et al.,
2004]. Before deposition, the SiC substrates were cleaned in ultrasonic baths with ethanol
during 2 min. The average substrate roughness Ra was 0.5 μm. The process parameters
used in this work are summarized in Table 5.1.
Table 5.1 SPPS process parameters
Parameter Value
Plate power 42 kW
Central gas (Ar) 23 slpm
Sheath gas (O2) 63 slpm
Atomization gas (Ar) 7.2–12 slpm
Reactor pressure 10.7–16 kPa
Precursor solution concentration 10–30 wt.%*
Precursor solution ﬂow rate 10 mL/min
Spraying distance 100–140 mm
Sample holder speed 5 cm/s
Preheating cycles 10 (20 sec.)
Deposition cycles 80 (160 sec.)
* by weight of ethanol
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5.3.3 Choice of main processing parameters
5.3.3.1 Solution precursor concentration
The solution precursor concentration is an important parameter in the ﬂame spray pyro-
lysis process, which has many similarities to the SPPS process. For both processes, the
starting material is a liquid which is atomized into a hot environment, where droplets
undergo rapid transformation, leading to solid particles. The decomposition mechanism
is illustrated in Figure 5.2.
Figure 5.2 Illustration of thermal decomposition paths from solution precursor
droplet to solid particle [Messing et al., 1993]
The decomposition mechanisms of a solute droplet into a thermal plasma and a hydrogen-
oxygen ﬂame are similar, with a faster heating rate, for the SPPS process [Basu et al.,
2008; Bhatia et al., 2002; Ozturk et Cetegen, 2005]. The heat transfer from hot plasma
gases to the solute droplets is driven mainly by convection and leads to solvent evapo-
ration, followed by solute precipitation. During the decomposition of the droplets from
liquid to solid state, the solution precursor concentration aﬀects the surface precipitation
step. When the solute concentration is close to the equilibrium saturation of the solute,
volume precipitation is favored over surface precipitation, which occurs at lower concen-
tration [Basu et al., 2008; Jayanthi et al., 1993]. Moreover, droplets with diameter larger
than 10 μm undergo surface precipitation due to the large internal temperature gradient
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[Castillo et Munz, 2007b]. The advantage of radio frequency (RF) plasma technology is
that precursors are axially injected directly into the high-temperature plasma, and com-
plete thermal decomposition of droplets is ensured by the long residence time (10 ms, 10
times longer than for DC plasma torch) in the high-temperature zone. Chen et al. found
that high solution precursor concentration is required to produce dense coatings; solid
splats then deposit on the substrate for highly concentrated precursor solution, favoring
the volume precipitation mechanism [Chen et al., 2008].
5.3.3.2 Spraying distance
The spraying distance parameter is the distance between the exit of the plasma torch
and the substrate. The spraying distance aﬀects the residence time of particles in ﬂight
inside the plasma plume, the temperature of the particles impacting on the substrate,
and the substrate temperature. Due to the expansion of the plasma in the low-pressure
deposition chamber, the hot gases undergo rapid cooling. Figure 5.3 [Fauchais et al.,
2014a] illustrates numerical modeling results for the temperature and velocity ﬁelds in a
vacuum plasma spray system for an Ar/H2 plasma jet. The tendencies of the temperature
and axial velocity were extrapolated to the experimental conditions used in this study
(42 kW plate power, 10.7–16 kPa reactor pressure, 25 mm torch nozzle diameter, Ar/O2
plasma).
Short spraying distance will increase the ﬂuid turbulence near the substrate surface, which
could induce material loss and adhesion defects, and increase the substrate holder tempe-
rature. Increasing the spraying distance will increase the cooling time for particles inﬂight
before impacting on the substrate, thus resulting in weaker adhesion [Gheriani, 2008]. In
this study, the minimum spraying distance was 10 cm (Z = 280 mm in Figure 5.3) so as to
protect the substrate holder from overheating damage, and the substrate holder was desi-
gned to minimize the ﬂuid stagnation near the substrate surface by providing a pathway
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for gases to exit the stagnation point. The longest spraying distance was set to 14 cm (Z
= 320 mm in Figure 5.3) for acceptable coating cohesion.
Figure 5.3 Temperature and velocity ﬁelds in vacuum plasma spray system
(Tekna PL-50 torch) for Ar/H2 plasma jet without metallic mask. Torch nozzle
diameter: 50 mm; plate power: 70 and 100 kW; reactor pressure: 34.4 and 101
kPa [Fauchais et al., 2014a]
5.3.3.3 Reactor pressure
The reactor pressure is the pressure inside the deposition reactor. The reactor pressure
aﬀects the gas ﬂow velocity at the exit of the torch and the length of the plasma plume.
At high reactor pressure, the ambient gas of the deposition chamber is driven into the
plasma plume, so that the plasma is cooled and its length is decreased [Branland, 2002].
Decreasing the reactor pressure decreases the plasma viscosity and also increases the gas
ﬂow velocity and its volume [Boulos, 1992; Gheriani, 2008; Rahmane, 1995]. The pumping
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system allows a minimal dynamic reactor pressure of 10.7 kPa (80 Torr), and low reactor
pressure favors production of dense coatings [Fan et al., 1998].
5.3.3.4 Atomization gaz ﬂow rate
Liquid precursors are injected into the high-temperature plasma by a two-phase ﬂow ato-
mizer (Figure 5.4). The atomization gas (argon) ﬂow rate plays an important role in how
the liquid precursors are injected into the plasma. The liquid ﬂow rate is kept constant
at 10 mL/min to ensure laminar ﬂow inside the atomizer, which favors a narrow distribu-
tion of liquid droplets at the exit of the spray nozzle and minimizes clogging [Kuﬀerath
et al., 1999]. The argon-liquid ratio (ALR) is deﬁned as the ratio of the mass ﬂow rate
of argon to that of liquid. With increasing ALR at constant liquid ﬂow rate, the atomi-
zer passes through four diﬀerent breakup regimes, i.e., the Rayleigh, ﬁrst wind-induced,
second wind-induced, and atomization modes [Lin, 1998]. When the atomization mode
is reached, increasing the ALR modiﬁes the spray pattern by decreasing the cone angle
of the droplet spray [Karnawat et Kushari, 2006]. Moreover, thanks to the design of the
homemade atomizer, increasing the ALR narrows the droplet size distribution between 9
and 12 μm, as measured by laser diﬀraction 5 cm from the exit nozzle of the atomizer.
Moreover, Rahmane et al. measured that injection of cold gas through the injection probe
reduces the temperature of the plasma in the center of the torch and increases the axial
velocity of the gas in this region [Rahmane, 1995]. In this study, the diﬀerent atomization
gas ﬂow rates correspond to the atomization mode with a log-normal droplet size distri-
bution centered on diameter of 10 μm. Variation of the gas ﬂow rate modiﬁes the cone
angle of the droplet spray at the exit of the atomizer, the axial velocity of the gas in the
plasma torch, and its temperature.
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Figure 5.4 Schematic section of two-phase ﬂow atomizer probe showing adjus-
table gap
5.3.4 Description of the design of experiment
Due to the complexity of the interaction between the plasma and liquid precursors during
the SPPS process, we used a statistical experimental design to build a phenomenological
model of the process. Four independent variables, also called factors, were evaluated at
three levels: (X1) solution precursor concentration, (X2) spraying distance, (X3) reactor
pressure, and (X4) atomization gas ﬂow rate; and three coating properties were observed
as responses: (Y1) deposition rate, (Y2 and Y3) two types of porosity. D-optimal design
was preferred over standard factorial or fractional factorial design to reduce the number
of experiments. Design Expert 7 (Stat-Ease, USA) was used to build the design of ex-
periments and the response surface model. The response surface methodology provides
understanding of the relationship between the processing and measured parameters and
helps in optimization of the SPPS process.
In a preliminary screening experimental step, the levels of the four Xi factors were deter-
mined, as summarized in Table 5.2. Using such screening experiments, one can ensure that
the selected factor levels cover a wide range and that the characterization method can be
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applied to each coating. Indeed, too low coating cohesion, which occurs at long spraying
distance, as well as obstruction of the atomization probe at high precursor concentration
or plasma instability at high reactor pressure were avoided.
Table 5.2 Selected levels for each factor
Range of factors (coded value) Min (–1) Med (0) Max (+1)
X1 – Solution precursor concentration, wt% 10 20 30
X2 – Spraying distance, cm 10 12 14
X3 – Reactor pressure, kPa 10.7 13.3 16
X4 – Atomization gas ﬂow rate, slpm 6.4 9.2 11.4
The statistical model is a quadratic model with ﬁrst-order interaction, and the processing
parameters for the 25-run design of experiments are detailed in Table 5.3.
The 25 randomized runs were distributed into 15 runs to build the model, 5 replication
runs, and 5 runs to estimate the lack of ﬁt. The quadratic model supposes that the
responses Y can be written as a function of the four Xi factors:
Y = β0 +
∑
i
βiXi +
∑
i
βiiX
2
i +
∑
i,j
i=j
βijXiXj + ε. (5.1)
The indexes i and j represent the number of factors with i = j and ε the pure error. The
constant β0 is the response of Y when all factors have their median value. The coeﬃcients
βi, βii and βij are the coeﬃcients of ﬁrst-order terms, second-order terms, and two-way
interaction terms, respectively.
Analysis of variance (ANOVA) [Deming et al., 1978] is a commonly used statistical tool
which provides a signiﬁcance test for a model ﬁt to experimental data. The statistical
signiﬁcance is measured by the p-value, deﬁned as the probability of obtaining a test sta-
tistic equal to that actually observed, assuming that the null hypothesis is true [Goodman,
1999]. In other words, if the p-value of a model term is lower than a threshold, called the
signiﬁcance level α, the tested model term is statistically signiﬁcant and should be taken
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into account, whereas otherwise, the model term is rejected as not signiﬁcant. Usually,
a p-value less than 0.05 is taken to indicate that the model term is signiﬁcant. Stepwise
regression is then applied to the initially guessed quadratic model to reﬁne it and retain
only signiﬁcant terms using backward elimination of p-value signiﬁcance levels higher than
0.1.
All ANOVA assumptions (normality of residual distributions, independence of observa-
tions, and homogeneity of variances) were checked and validated. These results are pre-
sented in Appendix A. The relevance of the model was evaluated by ANOVA outputs: lack
of ﬁt and coeﬃcients of determination. The lack-of-ﬁt test compares the residual error to
the pure error from replicated design points and indicates that something remains in the
residuals that can be removed by a more appropriate model. With insigniﬁcant lack of ﬁt,
the reﬁned models ﬁt the experimental data without any hidden factors. The coeﬃcient of
determination R2 (or R-squared), in a general way, gives information about the goodness
of ﬁt of the model. R-squared values can be inﬂated by addition of insigniﬁcant terms
to the model. The adjusted R-squared is not sensitive to insigniﬁcant terms, and the
predicted R-squared will decrease when there are too many insigniﬁcant terms. Adjusted
and predicted R-squared values within 0.2 of each other and both above 0.7 demonstrate
that the model is precise enough to estimate the signiﬁcant factors aﬀecting the response.
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5.3.5 Characterization method
As-sprayed coatings were composed of two phases: silicon and yttrium oxides2. To obtain
yttrium silicate Y2Si2O7 by solid-state reaction, the samples were thermally treated at
1500 °C during 7 h with a 7 °C/min temperature ramp during heating and cooling. Then,
samples were mechanically broken and mounted in epoxy resin to obtain polished cross-
sections. Morphological observations were made on polished cross-sections of samples
using a Hitachi S-3000N (Tokyo, Japan) variable-pressure scanning electron microscope
with backscattered electron detector to enhance the phase contrast between epoxy resin,
yttrium silicate, and silicon carbide.
5.3.5.1 Coating deposition rate
Thickness measurements were performed on polished cross-section micrographs using the
open-source image analysis software Fiji-ImageJ [Schindelin, J.; Arganda-Carreras, I. &
Frise, 2012]. The thickness of each coating is given as the mean value of at least 60
measurements on several micrographs, to minimize the eﬀect of roughness. The mean
deposition rate (Y1) was obtained by dividing the mean thickness by the total number of
passes.
5.3.5.2 Coating porosity
Due to the cauliﬂower-like structure of the coatings, two types of porosity are distin-
guished: (Y2) intercolumnar porosity located between columns and (Y3) intracolumnar
porosity located inside a column, as illustrated in Figure 5.5. The inter- and intraco-
lumnar porosity were measured by image analysis performed with Fiji. Selected areas of
low-magniﬁcation (Figure 5.5-b) and high-magniﬁcation micrographs (Figure 5.5-d) were
binarized using the Otsu thresholding technique [Otsu, 1979], and several binary operations
2Yttrium silicate phase is not obtained directly because silicon and yttrium precursors have a diﬀerent
thermal decomposition rate, which leads to the formation of multiple simple oxides (see also paragraph
6.4.1.2 on the formation of yttrium zirconate in as-sprayed coatings).
92 CHAPITRE 5. ÉTUDE DES PARAMÈTRES DU PROCÉDÉ
were applied. Intercolumnar porosity measurements were collected from ﬁve micrographs,
and intracolumnar ones from eight micrographs. The mean values complement the design
of experiments (Table 5.3).
Figure 5.5 (a) Polished cross-section of Y2Si2O7 coating, illustrating (1) intra-
columnar porosity and (2) intercolumnar porosity; (b) low magniﬁcation (×150)
of selected area; (c) selected area after binarization, allowing estimation of inter-
columnar porosity; (d) high magniﬁcation (×6000) of selected area; (e) selected
area after binarization, allowing estimation of intracolumnar porosity
5.3. MATERIALS AND TECHNIQUE 93
5.3.5.3 Coating thermal properties
Thermal conductivity measurements were performed by laser ﬂash thermal diﬀusivity
analysis [Parker et al., 1961] on a TA Instruments DLF-1600 (New Castle, DE, USA). A
short laser pulse was applied to the front face of the sample, and the temperature rise
was recorded at the rear face. This temperature change was used to determine a half-max
time t1/2, which is the time required for the back surface to reach half of its maximum
temperature after the laser ﬁres. In the ideal case, i.e., when the laser pulse is considered
instantaneous and homogeneous, and the system adiabatic, the thermal diﬀusivity of a
monolayer system is directly linked to t1/2:
α = 0.1388
L2
t1/2
, (5.2)
where α is the thermal diﬀusivity of the monolayer sample (cm2/s), 0.1388 a coeﬃcient
coming from the solution of the one-dimensional heat equation (adiabatic case) [Parker
et al., 1961], L is the sample thickness (cm) and t1/2 is the measured half-max-time (s).
This “ideal” thermal diﬀusivity could be corrected by taking into account radiative heat
losses from the sample surfaces and the eﬀect of the ﬁnite laser pulse [Azumi et Takahashi,
1981; Cape et Lehman, 1963; Cowan, 1963; Dusza, 1995; Heckman, 1973; Josell et al.,
1995; Lechner et Hahne, 1993]. In this study, samples were constituted by two layers,
i.e., substrate and coating, and the coating was considered as a porous layer. As this
case is too complex to extract the exact thermal diﬀusivity using conventional analytical
methods [Hartmann et al., 1993; Milošević et al., 2003], modeling of the laser ﬂash analysis
by the ﬁnite-element method oﬀers an alternative to evaluate the thermal conductivity
of the coating. The coating thermal conductivity was estimated by ﬁtting computed
temperature evolution curves with the experimental one, knowing the thermal properties of
the substrate. The numerical model and its validation are described elsewhere in Appendix
B. Prior to laser ﬂash analysis, all samples were sprayed with colloidal graphite to ensure
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high absorption of the laser pulse. The thermal conductivity of each coating was calculated
using experimental measurements between 200 and 800 °C in steps of 150 °C.
These results were compared with those obtained using a thermal diﬀusion model for mul-
tilayered materials developed by Baba et al. [Akoshima et al., 2011; Baba et Taketoshi,
1999]. Their theoretical calculation uses the thermal history curve of the rear face of the
coated specimen after the heat pulse. An area An, called the “areal thermal diﬀusion
time”3 [Baba, 2009], is deﬁned by the temperature rise curve and the maximum tempera-
ture line in the case of an n-layer material (see Fig. 5.6). For a two-layer material, An=2
is expressed by Equation 5.3 to 5.5 from [Akoshima et al., 2011]:
An=2 =
b1τ
3/2
1 + 3b2τ1τ
1/2
2 + 3b1τ
1/2
1 τ2 + b2τ
3/2
2
6(b1τ
1/2
1 + b2τ
1/2
2 )
, (5.3)
bi = Cp,iρi
√
ai, (5.4)
τi =
d2i
ai
, (5.5)
where bi is the thermal eﬀusivity, Cp,i is the speciﬁc heat capacity, ρi is the density, ai
is the thermal diﬀusivity, di is the layer thickness and τi is the heat diﬀusion time. The
thermal eﬀusivity is a measure of a material ability to exchange thermal energy with its
surroundings. The thermal diﬀusivity of a material is a measure of how fast the material
temperature adapts to the surrounding temperature.
The thermal diﬀusion model [Baba et Taketoshi, 1999] does not take into account heat
losses, and the measured areal thermal diﬀusion time An=2 obtained using experimental
thermal history curves is biased. A correction factor C was therefore estimated using
the ﬁnite-element model. Areal thermal diﬀusion times were extracted from computed
temperature rise curves with (Acalc) or without (Aadiab) consideration of heat loss, and the
3Its value is computed using the Laplace transform of the calculated temperature history curve and
this value is correlated with the layer thermal properties of a multi-layer material.
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correction factor was calculated for each coating as
C =
Aadiab
Acalc
. (5.6)
Final correction of the measured areal thermal diﬀusion time An=2 by multiplying it with
the correction factor C will result in better accuracy of the diﬀusion model by taking heat
losses into account.
Figure 5.6 Temperature rise curve and areal diﬀusion time An in the multilayer
model from [Akoshima et al., 2011]
Coatings which present a large eﬀective porosity yield were not eligible to the thermal
conductivity estimation so that the thermal conductivity would not be the fourth response
parameter of the design of experiments.
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5.4 Results and discussion
5.4.1 Coating structures
5.4.1.1 Coating deposition rate
The quadratic model was ﬁt to the experimental deposition rate response. Base-10 loga-
rithmic transformation of the response was necessary to meet the ANOVA assumptions.
The predicted R-squared of 0.97 was calculated to be close to the adjusted R-squared of
0.98, demonstrating that the reﬁned model ﬁts the experimental data very well.
The deposition rate response Y1 (in μm/pass) was expressed in terms of the coded factors
using Equation 5.7.
log Y1 = 0.12 + 0.34X1 − 0.055X2 − 0.047X3 + 0.009X4 − 0.027X1X4 − 0.13X21 + 0.04X24 ,
(5.7)
where X1, X2, X3 and X4 stand for, respectively, the solution precursor concentration,
spraying distance, reactor pressure and atomization gas ﬂow rate, and Y1 is the predic-
ted deposition rate in μm/pass. The barplot in Figure 5.7 presents the diﬀerent model
coeﬃcients sorted by p-value.
The parameter with the greatest inﬂuence on the deposition rate was the solution precursor
concentration X1, with positive behavior; in other words, the more concentrated the solu-
tion precursor, the higher the deposition rate. Moreover, the interaction term X1X4 was
signiﬁcant, so the atomization gas ﬂow rate factor must be considered when interpreting
the inﬂuence of the solution precursor concentration. Due to the signiﬁcance of the inter-
action term X1X4, the nonsigniﬁcant term X4 (for the atomization gas ﬂow rate factor)
was added to the model to respect the model hierarchy [Peixoto, 1990]. The interaction
term X1X4 is understood as a correction term for the solution precursor concentration.
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Figure 5.7 Barplot of model term coeﬃcients for deposition rate response sor-
ted by p-value with X1, solution precursor concentration; X2, spraying distance;
X3, reactor pressure; X4, atomization gas ﬂow rate
The interaction plot in Figure 5.8-a illustrates how the atomization gas ﬂow rate aﬀects
the relationship between the deposition rate and precursor concentration.
The atomization gas ﬂow rate had a signiﬁcant inﬂuence on the deposition rate at high
precursor concentration. Due to the thermal loading eﬀect, higher precursor concentration
requires higher energy to achieve thermal decomposition of the precursors, because most
of the energy is consumed by nitrate decomposition, while the ethanol combustion releases
heat [Xie et al., 2004]. Moreover, injection of cold atomization gas (X4) at the center of
the plasma torch reduces the plasma temperature and results in reduced heat transfer
from the hot gases to the solid particles. As a consequence, particles in ﬂight were cooler
when they reached the substrate. Therefore, minimizing the atomization gas ﬂow rate
promotes adhesion of the particles, and the deposition rate should be maximum.
The global evolution of the deposition rate versus the solution precursor concentration
(Figure 5.8-a) is not proportional to the amount of substance introduced as precursors:
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Figure 5.8 Interaction plots illustrating the inﬂuence of main factors on depo-
sition rate (a) Y1 vs. X1 and X4, (b) Y1 vs. X2 and (c) Y1 vs. X3
when the solution precursor concentration is doubled from 10 to 20 wt.%, the deposition
rate almost triples from 0.5 to 1.5 μm/pass. Considering conservation of mass and the
negligible variation of coating porosity (below 10% among all runs), it can be stated that,
at low precursor concentration, all the solid particles formed by thermal decomposition
of the liquid precursors are not eﬀectively deposited onto the substrate. Such material
loss can be explained based on the Stokes number eﬀect. The Stokes number (St) of solid
particles describes how they follow gas streamlines, expressed as follows [Fauchais et al.,
2013]:
St =
ρp d
2
p vp
μg IBL
, (5.8)
where the subscripts “p” and “g” indicate particle and gas, respectively, ρ is the speciﬁc
mass (kg/m3), d is the diameter (m), v is the velocity (m/s), μ is the molecular viscosity
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(Pa s), and IBL is the thickness of the ﬂow boundary layer. In fact, the denser and larger
a particle, the higher its Stokes number, making the drag forces which deﬂect impinging
particles negligible. If the Stokes number is higher than unity, the particle velocity is high
enough and particles can detach from the gas ﬂow and hit the substrate. Estimating the
particle density as 5200 kg/m3, the particle velocity as 400 m/s, the molecular viscosity
of gases as 5 × 10−5 Pa s (after [Pateyron et al., 2005]), and the boundary layer thickness
as 2 × 10−3 m (after [Henne et al., 1999]), we estimate that particles impinging on the
substrate have diameter larger than 200 nm.
Therefore, the material loss observed at low precursor concentration occurs because the
too small or too light solid particles did not penetrate the substrate boundary layer,
assuming that the particle velocity, molecular viscosity of the hot gases, and thickness of
the boundary layer on the substrate do not depend on the solution precursor concentration.
Moreover, these small particles are more prompt to be vaporized which also increases the
material loss. According to modeling studies in literature, solid particles resulting from
thermal decomposition of liquid precursors can be considered to be fully dense, because
the initial droplets have diameter below 10 μm, thus after the initial formation of a crust
and its shattering, smaller droplets of liquid precursors (secondary droplets) and crust
fragments are released, leading to dense particles [Castillo et Munz, 2007a,b]. Finally, the
diameter of the incident particles must be larger for higher precursor concentration, to
explain the reduced losses at precursor concentration of 20 wt.%. Indeed, during thermal
decomposition of liquid precursor droplets, volume precipitation occurs when the droplet
concentration is close to saturation, so that after crust formation and shattering, secondary
droplets may be more likely to exhibit volume precipitation when the initial precursor
concentration is high. This results in a high number of particles with diameter large enough
to penetrate the substrate boundary layer. Micrographs of particles deposited using two
single passes with initial solution precursor concentration of 10 and 30 wt.% show that the
deposited particle diameter is independent of the solution precursor concentration (Figure
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5.9). Also, due to the large number of in-ﬂight particles, agglomerates of particles are
more likely to be formed before deposition when the precursor concentration is high.
Figure 5.9 SEM micrographs of single-pass coatings with (a) 10 wt.% precursor
concentration and (b) 30 wt.% precursor concentration
The spraying distance and reactor pressure both had moderate, negative inﬂuence on
the deposition rate (Figure 5.8-b and Figure 5.8-c). Increasing the spraying distance
decreased the incident particle and substrate temperatures, and increasing the reactor
pressure induced a decrease of the gas and particle velocities, in both cases worsening the
adhesion and cohesion conditions.
5.4.1.2 Coating intercolumnar porosity
The quadratic statistical model was ﬁt to the experimental intercolumnar porosity res-
ponse. The predicted R-squared of 0.84 and the adjusted R-squared of 0.89 were in good
agreement, demonstrating that the reﬁned model ﬁts the experimental data.
The intercolumnar porosity response Y2 (in %) was expressed in terms of coded factors by
Equation 5.9.
Y2 = 27.51 − 8.28X1 + 6.54X2 + 10.92X3 + 3.16X2X3 + 8.12X21 , (5.9)
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where X1, X2 and X3 are the solution precursor concentration, spraying distance, and
reactor pressure, respectively. The barplot in Figure 5.10 presents graphically how each
factor impacts the intercolumnar porosity.
Figure 5.10 Barplot of model term coeﬃcients for intercolumnar porosity res-
ponse Y2 sorted by p-value with X1, solution precursor concentration; X2,
spraying distance; X3, reactor pressure
ANOVA demonstrated that the atomization gas ﬂow rate X4 had no signiﬁcant eﬀect on
the intercolumnar porosity response, so this parameter is not present in the reﬁned model.
The most inﬂuential parameter was the reactor pressure X3 corrected by the X2X3 term
with positive eﬀect. This signiﬁcant interaction term shows that the reactor pressure
and spraying distance X2 are correlated, through their physical interpretation. Indeed,
these two parameters act on the velocity and temperature of the impacting particles.
The interaction plots in Figure 5.11 show that the minimum intercolumnar porosity was
obtained when decreasing both the reactor pressure and spraying distance.
The solution precursor concentration also had an eﬀect on the intercolumnar porosity
response. Using the derivative of Equation 5.9, the minimum intercolumnar porosity was
102 CHAPITRE 5. ÉTUDE DES PARAMÈTRES DU PROCÉDÉ
Figure 5.11 Interaction plots illustrating the inﬂuence of main factors on in-
tercolumnar porosity (a) Y2 vs. X1 and (b) Y2 vs. X2 and X3
obtained at 25 wt.% solution precursor concentration. From Figure 5.11-a, the intercolum-
nar porosity was almost divided by 2 from 10 to 25 wt.% solution precursor concentration.
The intercolumnar porosity is related to the porous cauliﬂower or columnar structure of the
coatings. The goal was to minimize this type of porosity to ensure optimal homogeneity
of the environmental barrier coating over the substrate. The formation of this particular
feature is due to the “shadow eﬀect” from initial surface inhomogeneity [Brousse et al.,
2008]. Such initial surface inhomogeneity could be found on the substrate surface or
be generated by the “ball eﬀect” from irregular solidiﬁcation of incident particles with
nonnegligible parallel velocity [Henne et al., 1999]. The intercolumnar porosity, which
has a “V” shape, is generated from surface inhomogeneity and propagates through the
coating thickness by successive deposition passes. Depending on the velocity direction of
the particles which impact on the substrate and build the coating, three diﬀerent types of
deposition mechanism are illustrated in Figure 5.12.
The direction of the gas ﬂow is modiﬁed from normal incidence to parallel ﬂow across
the substrate surface by drag forces created on solid particles just before impacting the
substrate.
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Figure 5.12 Schematics illustrating deposition characteristics occurring on and
away from substrate surface asperities during deposition depending on the di-
rection of particle velocity [Vanevery et al., 2011]: (a) mainly parallel to the
substrate, (b) mainly normal to the substrate surface with nonnegligible paral-
lel velocity, and (c) strictly normal to the substrate surface
The particle deﬂection by drag forces is described by the Stokes number, and large and
dense particles have large Stokes number (Equation 5.8) and thus negligible drag forces.
Therefore, mechanism (c) described in Figure 5.12 corresponds to large impacting particles
with diameter >10 μm (conventional thermal spray process) whereas mechanisms (a)
and (b) correspond to thermal spray processes using solution or suspension precursors
with smaller impacting particles; so, the smaller the impacting particles, the higher the
intercolumnar porosity [Oberste-Berghaus et al., 2005]. The “shadow eﬀect” and “ball
eﬀect” explain the evolution of the intercolumnar porosity with the solution precursor
concentration. When increasing the solution precursor concentration, the solid particles
resulting from the thermal decomposition of the liquid precursors are more numerous and
larger (see previous paragraph) and the particle velocity is mainly normal to the substrate,
which minimizes the intercolumnar porosity. Moreover, short spraying distance and low
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reactor pressure enhance the velocity of the impacting particles, which contributes to
increase the Stokes number and thus minimize the intercolumnar porosity.
5.4.1.3 Coating intracolumnar porosity
The quadratic model was ﬁt to the experimental intracolumnar porosity response. The
predicted R-squared of 0.79 and the adjusted R-squared of 0.69 were in agreement, de-
monstrating that the reﬁned model ﬁt is acceptable.
The intercolumnar porosity response Y3 (in %) was expressed in terms of the coded factors
by Equation 5.10.
Y3 = 30.16 + 3.86X1 + 2.99X2 + 1.24X3 − 1.25X4 − 2.76X3X4, (5.10)
where X1, X2, X3 and X4 stand for the solution precursor concentration, spraying distance,
reactor pressure, and atomization gas ﬂow rate, respectively. The barplot in Figure 5.13
presents graphically how each factor impacts on the interracolumnar porosity.
ANOVA demonstrated that all factors were signiﬁcant. The interaction term X3X4 shows
that both the reactor pressure and atomization gas ﬂow rate are linked regarding the intra-
columnar porosity response. The solution precursor concentration and spraying distance
are the main factors, and increasing their values increases the intracolumnar porosity. The
interaction plots in Figure 5.14 illustrate the eﬀect of the main factors on the intracolumnar
porosity response.
The intracolumnar porosity is constituted by porosities formed by sintering and pore coa-
lescence during the high-temperature heat treatment. As-sprayed coatings are composed
of a stack of molten and partially molten single particles, and agglomerates [Shan et al.,
2013]. In as-sprayed coatings, particles and pores are submicron sized. During the 1500 °C
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Figure 5.13 Barplot of model term coeﬃcients for intracolumnar porosity res-
ponse Y3 sorted by p -value with X1, solution precursor concentration; X2,
spraying distance; X3, reactor pressure; X4, atomization gas ﬂow rate
post-treatment, coarsening and coalescence of these small particles and small pores resul-
ting from sintering mechanisms enhanced the image analysis results.
The agglomerates, which build the coating, are composed of ﬁne particles from liquid pre-
cursor decomposition, partially sintered together. Indeed, during thermal decomposition
of a liquid droplet, two scenarios are possible: When heated, the liquid droplet undergoes
solid shell formation, and the rising internal pressure leads to shell explosion and produc-
tion of “daughter” droplets. These daughter droplets are small solid nanoparticles which
appear after volumetric precipitation. The second scenario takes place during heating of
the liquid droplet, with several nucleation sites appearing around the droplet that grow
into small solid particles that stick together until the solvent completely evaporates and
an agglomerate forms. Therefore, by increasing the solution precursor concentration X1,
formation of agglomerates seams to be favored by in-ﬂight collision of partially molten
single nanoparticles and/or by multiple surface nucleation during thermal decomposition
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Figure 5.14 Interaction plots illustrating the inﬂuence of main factors on in-
tracolumnar porosity (a) Y3 vs. X3 and X4, (b) Y3 vs. X1 and (c) Y3 vs. X2
of the liquid droplets. So, when X1 increases, the intracolumnar porosity Y3 increases, as
shown by the positive coeﬃcient of the factor X1. The spraying distance X2 also partici-
pates in the intracolumnar porosity response: increasing the spraying distance decreases
the temperature and the velocity of the impacting particles, so that their Stokes number
is reduced and stacking defects then produce larger pores, thus resulting in an increase of
Y3.
Regarding the reactor pressure and atomization gas ﬂow rate, 5.14-a shows that the ato-
mization gas ﬂow rate has almost no eﬀect on the intracolumnar porosity response at low
reactor pressure but a signiﬁcant eﬀect at high reactor pressure. It can be extrapolated
that high particle velocity (at low reactor pressure) has a greater impact on Y3 than the co-
oling eﬀect at high atomization gas ﬂow rate. At high reactor pressure, the velocity of the
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impacting particles is reduced, so that the residence time of these particles inside the hot
gases is increased. Therefore, at high reactor pressure combined with low atomization gas
ﬂow rate, formation of agglomerates with low Stokes number is favored, which increases
the intracolumnar porosity. The evolution of the intracolumnar porosity (Figure 5.14-a)
indicates that the particle velocity is more important than the cooling eﬀect, because the
intracolumnar porosity decreases at high atomization gas ﬂow rate (high cooling eﬀect).
5.4.1.4 Environmental barrier coating structure optimization
To meet the requirements for an environmental barrier coating, optimization steps can
help to determine the inﬂuence of each tested factor on speciﬁc structural responses.
Maximization of the deposition rate ensures a utrapid spraying process. Minimization of
the intercolumnar porosity ensures the physical barrier eﬀect by maximizing the coating
homogeneity and avoids direct contact between the substrate and corrosive environment.
On the other hand, the intracolumnar porosity inﬂuences the interconnectivity of the
pores. The higher the intracolumnar porosity level, the more pores are interconnected, so
to obtain an impervious coating, the intracolumnar porosity has to be minimized.
Table 5.4 summarizes the inﬂuence of each of these four factors (without taking into
account cross-factor interactions) on the structural characteristics of the coating.
Table 5.4 Inﬂuence of each processing parameters on coating structure
Processing parameters
Y1, Deposition
rate
Y2, Inter-
columnar
porosity
Y3, Intra-
columnar
porosity
X1, Solution precursor
concentration
++ – +
X2, Spraying distance – + ++
X3, Reactor pressure + + +
X4, Atomization gas
ﬂow rate
0 0 0−
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Therefore, to ensure the eﬀectiveness of the environmental barrier coating, one should
choose: (1) a solution precursor concentration of 25% to provide an eﬀective deposition
rate (about 2 μm/pass), (2) a short spraying distance and (3) a low reactor pressure to
limit the presence of intercolumnar porosity, and (4) a minimal atomization gas ﬂow rate
to minimize the cooling eﬀect from injection of cold gases while ensuring a narrow and
ﬁne droplet size distribution around diameter of 10 μm.
5.4.2 Coating thermal properties
Based on the requirements described in the previous section, three coatings were selected
(Table 5.5) to characterize their thermal conductivity. Run 1 presented larger thickness,
run 2 provided a coating with average characteristics, and run 11 had low intercolumnar
porosity. These structural diﬀerences can then be correlated with the measured thermal
conductivities.
Table 5.5 Summary of structure properties of selected coatings
Coating number
Y1, Deposition
rate, μm/pass
Y2, Inter-
columnar
porosity, %
Y3, Intra-
columnar
porosity, %
run 1 2.29 25.6 24.7
run 2 1.51 28.1 29.4
run 11 1.61 14.1 33.5
Comparison of the results obtained using the ﬁnite-element (FE) versus the multilayer
thermal diﬀusion (MD) model (Figure 5.15) shows that both models were in agreement
at low temperature, within 10%. Run 2 showed the highest thermal conductivity, while
both runs 1 and 11 showed similar thermal conductivity. The uncorrected multilayer ther-
mal diﬀusion model gave higher estimated thermal conductivity, because this model does
not take into account heat losses, resulting in overestimation of the computed thermal
conductivity [Lin et al., 2003]. When corrected artiﬁcially to introduce a heat loss coef-
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ﬁcient, the MD model gave thermal conductivity estimations in agreement with those of
the FE model, with average relative error below 5%.
Figure 5.15 Equivalent thermal conductivity of Y2Si2O7 coatings vs. tempera-
ture, as obtained using the ﬁnite-element (FE) model and the uncorrected and
corrected multilayer thermal diﬀusion (MD) model
The Y2Si2O7 coatings synthesized by the SPPS process had thermal conductivity between
0.65 and 1.2 W/(m K) after 7 h of heat treatment at 1500 °C, comparable to the low
thermal conductivity of porous zirconia-based thermal barrier coatings in such conditions
[Golosnoy et al., 2009; Hardwicke et Lau, 2013; Kaßner et al., 2009]. These low thermal
conductivities are achieved thanks to the high porosity level of the coatings (intracolumnar
porosity), being larger than for conventional thermal barrier coatings.
Table 5.5 and Figure 5.16 allow direct comparison of the microstructural features between
the three selected runs. Runs 2 and 11 showed the same deposition rate and intracolum-
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Figure 5.16 Cross-section SEM micrographs of coatings from run 1, 2, and 11
at the same magniﬁcation
nar porosity, but with diﬀerent intercolumnar porosity. This diﬀerence in intercolumnar
porosity is easily visible from the micrographs in Figure 5.16. The resulting thermal
conductivity of run 11 was lower than for run 2. Intercolumnar porosity—or more gene-
rally columnar structure—increases strain tolerance and the thermal cycling lifetime [Ke
et al., 2011]. Also, intercolumnar porosity represents a preferred path for hot gases to
penetrate deeper into the coating, which increases the equivalent thermal conductivity, as
demonstrated by run 2.
Moreover, runs 1 and 2 showed the same inter- and intracolumnar porosities, with diﬀerent
thickness. Usually, the thermal conductivity does not depend on thickness, but in this
case, the thermal conductivities of run 1 and 2 were diﬀerent. Intercolumnar porosity
introduces geometrical nonuniformity into the coating, which inﬂuences heat conduction
and thus the thermal conductivity. It could be noted that the experimental measurement
of the thermal conductivity is done by the laser ﬂash method. The laser ﬂash hits the
sample surface and is absorbed. Considering the nonuniformity of the surface, the presence
of inter-columnar porosities leads to a deep penetration of the laser wave which is absorbed
under the surface of the specimen. This could be interpreted by an artiﬁcial decrease of the
coating thickness, leading to the overestimation of the thermal conductivity, and especially
if the coating is thin. Therefore, the thermal conductivity of run 2 is larger than the run 1
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due to this laser penetration eﬀect. Comparison of runs 1 and 11 shows that the increase
in thermal conductivity caused by the intercolumnar porosity could be compensated by
increasing the thickness of the columnar coating.
5.5 Conclusion
The characteristic cauliﬂower-like structure of Y2Si2O7 coatings synthesized by the SPPS
process results in intercolumnar porosity, which has to be minimized to guarantee high-
temperature water vapor impermeability to prevent SiC substrate corrosion. This study
demonstrates that appropriate choice of processing parameter values can greatly help to
minimize intercolumnar porosity formation. Design of experiments and ANOVA study
revealed the impact of four selected factors on the structure of Y2Si2O7 environmental
barrier coatings produced by the SPPS process. Regarding the environmental barrier
application, the main optimizations are to maximize the deposition eﬃciency and minimize
the intercolumnar porosity. The solution precursor concentration appears to be the key
factor favoring formation of large agglomerates in ﬂight and promotes a good deposition
rate at concentration around 25 wt.%. Low reactor pressure and short spraying distance
have a medium impact on the microstructure and globally account for a decrease of the
intracolumnar porosity of the coating. The atomization gas ﬂow rate has a small inﬂuence
on the coating structure, mainly by reducing the plasma core temperature at high ﬂow rate.
The intercolumnar porosity is mainly caused by the “shadow eﬀect” and “ball eﬀect”. This
type of porosity could be partially minimized by polishing the substrate before deposition.
This study also shows that the species that impinge on the substrate are nanoparticle
agglomerates formed in ﬂight from pyrolysis or collisions of liquid droplets.
Thermal analysis of a two-layer system (substrate and coating) by the laser ﬂash method
associated with a ﬁnite-element model was validated by a modiﬁed multilayer thermal dif-
fusion model. Both models gave similar estimates for the thermal conductivity of the
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coatings. The thermal conductivity of the Y2Si2O7 environmental barrier coatings was
calculated to lie between 0.7 and 1 W/(m K) at 800 °C.
More generally, this study demonstrates the large variety of structures which can be syn-
thesized. The solution precursor plasma spraying (SPPS) process allows deposition of
coatings with controlled porosity and low thermal conductivity, which could be beneﬁcial
for application in high-temperature turbines. The use of liquid precursors is responsible
for the cauliﬂower-like structure, because solid nanoparticles and agglomerates impinging
on the substrate are in molten or partially molten state, which generates porosity by par-
tial spreading of impinging particles. Alternative precursors, such as yttrium ethoxide or
any other metalorganic yttrium compound, would decompose diﬀerently in the plasma,
aﬀecting the density of the as-sprayed coating [Darthout et al., 2014; Jordan et al., 2007].
The SPPS process beneﬁts from a wide diversity of precursor chemistry compared with
conventional plasma spray or suspension plasma spray methods. The main diﬃculty is to
select appropriate precursors that are well adapted to the targeted coating structure.
Further work will focus on testing optimized EBCs synthesized by the SPPS process
in high-temperature environments containing water vapor to validate their performance
[Darthout, 2016].
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CHAPITRE 6
Stabilisation de la structure des revêtements —
Article 3
Cet article s’inscrit dans une optique d’optimisation des revêtements de silicates de terres
rares. L’application de barrière environnementale étant synonyme de cycles thermiques à
haute température (supérieures à 1200 °C), il s’agit ici de déterminer le comportement de la
structure des revêtements lors d’un séjour prolongé à haute température. Les revêtements
possèdent une nanostructure grâce à l’empilement de nanoparticules agglomérées lors de
leur synthèse et cette nanostructure est très sensible à la température. En eﬀet, à haute
température, le frittage des particules constituant le revêtement entraine une augmentation
de la taille de ces dernières et une possible densiﬁcation. Ainsi ces phénomènes indésirables
pourraient être ralentis — voire stoppés — grâce à l’ajout d’une phase secondaire et
aux eﬀets d’épinglage de Zener. Le mécanisme d’épinglage de Zener est bien connu des
métallurgistes et des céramurgistes et son eﬃcacité n’est plus à prouver. L’originalité de
cette étude se résume dans l’observation de l’évolution de la structure et de la composition
des revêtements par recuits rapides (de quelques minutes) pour comprendre les phénomènes
mis en jeu lorsque le revêtement est soumis à un environnement à haute température.
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Résumé français : Des revêtements de disilicate d’yttrium avec une phase secondaire
de zircone ont été synthétisés par projection thermique à partir de précurseurs liquides.
Leur nanostructure est sensible à la température et des phénomènes de frittage peuvent
modiﬁer l’intégrité des revêtements. Cette étude explore les eﬀets de l’introduction d’une
phase secondaire de zircone comme une phase non miscible, qui permet de développer des
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mécanismes d’épinglage de Zener stabilisant la structure ﬁne des revêtements de disilicate
d’yttrium à haute température. Dans un premier temps, des traitements thermiques
rapides et des analyses de composition par diﬀraction des rayons X permettent d’observer
la formation de silicate d’yttrium en présence de la phase secondaire de zircone. Ensuite,
après avoir eﬀectué des traitements thermiques de 7 heures à 1500 °C, les distributions de
taille de grains des diﬀérents revêtements, mesurées par analyse d’images à partir de clichés
au microscope électronique à balayage, sont comparées. Les revêtements de composition
Y2Si2O7 sont composés de grains de diamètre compris entre 50 nm et 1500 nm. L’ajout
de zircone dans le revêtement de composition Y2Si2O7 –0.25 ZrO2 induit une distribution
bimodale de taille de grains constitués de grains de zircone présents aux joints de grains et
possédant un diamètre moyen de 200 nm et de grains de silicate d’yttrium dont le diamètre
est compris entre 500 et 1500 nm. Les grains (dont le diamètre est supérieur à 500 nm) du
revêtement Y2Si2O7 –0.25 ZrO2 possèdent une circularité moyenne 10% supérieure à ceux
du revêtement Y2Si2O7 grâce à l’éplinglage de Zener.
Mots-clés : barrières environnementales, silicate d’yttrium, traitements thermiques ra-
pides, vieillissement thermique, projection thermique à partir de précurseurs liquides, pro-
jection par plasma de solutions, plasma thermique inductif.
Résumé anglais : Y2Si2O7 –x ZrO2 coatings have been synthesized by solution precursor
plasma spraying (SPPS) process. Their nanostructure is temperature-sensitive and is
prone to sintering. This study explores the eﬀect of zirconia introduction as a non-miscible
secondary phase in the coating in order to take advantage of the Zener pinning eﬀect and
ensure a stabilization of the structure at high temperature. Short-time heat treatments
and XRD analysis allowed to observe the yttrium silicate formation in the presence of
zirconia. Then, after a 7-hours heat treatment at 1500 °C, the grain size distribution has
been measured by image analysis on coating cross sections. The zirconia addition induced
a stabilization eﬀect of the grain boundary structure. Y2Si2O7 coatings are composed
of grains with equivalent disc diameters (EDD) from 50 to 1500 nm. Y2Si2O7 –0.25 ZrO2
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coatings have a bi-modal distribution with zirconia grains located at grain boundaries with
mean EDD of 200 nm, and yttrium silicate grains with EDD between 500 and 1500 nm.
Grains (with EDD > 500 nm) of Y2Si2O7 –0.25 ZrO2 coatings have a 10% higher circularity
than those of Y2Si2O7 coatings resulting from Zener pinning eﬀect.
Keywords : environmental barrier coating (EBC), yttrium disilicate, short-time heat
treatments, thermal aging, solution precursor plasma spraying (SPPS), induction thermal
plasma.
Note de version : version soumise après correction
Contributions originales :
- Augmentation de la circularité des grains de silicates par eﬀet d’épinglage
- Mise en évidence de l’impact de la silice résiduelle dans le revêtement
6.2 Introduction
In the past decade the use of suspension and solution precursors as starting material for
thermal spray applications have been successful for producing nanostructured coatings
[Fauchais et al., 2013, 2011; Muoto et al., 2011; Padture et al., 2001; Shen et al., 2011].
Compared to micrometer-sized features produced by conventional thermal spray process,
coatings which exhibit nanometer-sized features have improved coating properties such as
higher coeﬃcient of thermal expansion, lower thermal conductivity and increased strength
[Gell, 1995].
The SPPS process has been already considered for thermal barrier coating or environmen-
tal barrier coating synthesis in gas turbines [Bertolissi et al., 2012; Jordan et al., 2004;
Padture et al., 2001]. These coatings are subjected to severe high temperature and corro-
sive service conditions. A nanostructured environmental coating could enhance material
properties and contribute to increase the coating life time.
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Superalloys used nowadays in high temperature parts of gas turbines engines will be re-
placed by lightweight silicon carbide ceramic matrix composites (CMCs) in the next gene-
ration of gas turbine engines [Naslain, 2004]. As silicon based materials are very sensitive
to water vapor corrosion at high temperature due to SiO2 volatilization [Opila, 2003],
an environmental barrier is needed to protect the CMCs from the combustion environ-
ment. Rare earth silicates and particularly Y2Si2O7 are promising materials to protect
silicon-based materials as an environmental barrier [Lee, 2000a].
The main drawback of such nanostructured coatings is their poor stability under high
temperature environment when the aging process leads to grain coarsening. The addition
of non-miscible second-phase particles can pin the grain boundaries and can slow down or
suppress the grain growth at high temperature [Hellman et Hillert, 1975; Hillert, 1988].
This mechanism is named the Zener pinning eﬀect and has been extensively studied by
material scientists in experimental or theoretical work by numerical simulation [Chang
et al., 2009; Weygand et al., 1999].
Preliminary experiments showed that as-sprayed coatings, synthesized by solution pre-
cursor plasma spraying process, were composed of a mixture of simple oxides so that a
high temperature heat treatment was needed to allow a solid state reaction between si-
lica and rare earth oxide, forming the rare earth silicate. In a previous study, zirconia
introduction into a lutetium disilicate Lu2Si2O7 coating [Darthout et al., 2014] showed its
non-miscibility with silica species and a diphasic Lu2Si2O7 –ZrO2 coating was generated.
The same behaviour has been expected in this work with Y2Si2O7 in order to synthesize
Y2Si2O7 –x ZrO2 two-phase composite coatings.
The mechanism of yttrium silicate formation in as-sprayed coatings was studied by short-
time (2-20 min.) heat treatments at 1400 °C in a home-made oven and compared with
the yttrium silicate formation in the presence of the zirconia. This study also explores
how the secondary zirconia phase impacts the grain size and the grain boundary structure
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evolution when Y2Si2O7 –x ZrO2 coatings with x = 0; 0.25; 0.5; 1 are subjected to 1500 °C
heat treatments during several hours.
6.3 Experimental procedure
6.3.1 Liquid precursors
Y2Si2O7 –x ZrO2 coatings were synthesized using zirconium oxynitrate ZrO(NO3)2 · 6H2O
(99.9%, Alfa Aesar, Ward Hill, MA, USA), yttrium nitrate Y(NO3)3 · 6H2O (99.9%, Sigma-
Aldrich, St. Louis, MO, USA) and TEOS (tetraethyl orthosilicate) Si(OC2H5)4 (99.9%,
Alfa Aesar, Ward Hill, MA, USA) dissolved in ethanol at 10 wt.% concentration as starting
precursor solution.
Table 6.1 presents the chemical compositions of precursor solutions where the precursor
amounts are adjusted in order to keep a constant mass concentration of 10%.
Table 6.1 Chemical composition of precursor solutions
Targeted composition Abbr.
Chemical composition (g) Nitrates/TEOS
ratioY(NO3)3 ZrO(NO3)2 TEOS
Y2Si2O7 Y 1.57 - 3.43 0.25
Y2Si2O7 –0.25ZrO2 4YZ 1.54 0.12 3.35 0.28
Y2Si2O7 –0.5ZrO2 2YZ 1.50 0.23 3.27 0.31
Y2Si2O7 –ZrO2 YZ 1.44 0.43 3.13 0.37
6.3.2 Coating deposition
The SPPS installation process is presented in Figure 6.1 and has been described in a
previous article [Darthout et al., 2016]. Precursor solutions are axially injected into a
Tekna PL-50 induction plasma torch (Tekna Plasma Systems Inc., Sherbrooke, QC, Ca-
nada) connected to a 3 MHz LEPEL HF power generator, by a gas blast atomizer. When
injected in the high temperature regions of the thermal plasma, the atomized solution
precursor droplets undergo a rapid solvent evaporation, followed by fast pyrolysis and
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salt precipitation leading to the formation of solid oxide nanoparticles [Castillo et Munz,
2007a; Messing et al., 1993; Saha et al., 2009]. These nanoparticles are exiting the plasma
torch through a 25 mm converging nozzle and impinge on the SiC substrate. Due to the
expansion of the gas ﬂow inside the low pressure reactor, cold particles and gases are lo-
cated at the periphery of the plasma jet [Boulos, 1992]. In order to prevent particles from
cold regions to reach the substrate a water-cooled metallic mask was placed between the
torch and the substrate. These cold particles cannot adhere to the substrate and could
introduce defects in the coating [Xie et al., 2004].
Figure 6.1 Schematic illustration of the solution precursor plasma spray process
for coating deposition, after [Darthout et al., 2016]
Substrates were sintered silicon carbide pellets which were used to develop a strong coating
adhesion by chemical bonding as it has been observed in a previous study [Darthout et al.,
2014] and to reﬂect the aerospace application of the coating. The process parameters used
in this paper are summarized in Table 6.2.
During the preliminary experiments, it has been observed that the thermal spray process
induces a loss of silica content between the solution and the sprayed coating. The TEOS
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Table 6.2 SPPS process parameters
Parameter Value
Plate power 42 kW
Central gas (Ar) 23 slpm
Sheath gas (O2) 63 slpm
Atomization gas (Ar) 7.2 slpm
Reactor pressure 10.7 kPa
Precursor solution concentration 10 wt.%*
Precursor solution ﬂow 10 mL/min
Spraying distance 100 mm
Sample holder speed 5 cm/s
Preheating cycles 10
Deposition cycles 40
* by weight of ethanol
thermal decomposition reaction is:
Si(OC2H5)4(gas) −−→ SiO2(amorphous) + byproducts (6.1)
Several studies about the thermal decomposition of TEOS [Allendorf et Melius, 1993; Herz-
ler et al., 1997; Phadungsukanan et al., 2009] demonstrated that the products of decom-
position were mainly composed of amorphous silica, ethylene, ethanol, and small amount
of silicon products such as gaseous silicon dimers (CH3)3SiOSi(CH3)3 or SiH3OSiH3 which
were present at high temperature. A part of the missing silica material could be attributed
to these gaseous silicon species which were not sprayed on the substrate. Also, the inﬂight
evaporation of silica particles into the high temperature plasma resulting from its partial
reduction can also take place according to:
2 SiO2(solid) −−→ 2 SiO(gas) + O2 (6.2)
As sheath gas, dioxygen is concentrated at the periphery of the plasma jet; central gas
is argon. During heat-treatment of precursors in the plasma core, silica reduction could
occur. The silica losses during the deposition process have been quantiﬁed experimentally
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by trial-and-error method. In order to compensate, the silicon precursor stoichiometry
was multiplied by four in every experiment.
6.3.3 Characterization method
A home-made oven has been designed to realize short-time heat treatments. Specimens
are installed on a sample holder made of high purity mullite foam (Fiberfrax Duraboard
1800R, Unifrax, Tonawanda, NY, USA) placed on a mullite tube which exhibits a strong
thermal shock resistance. The sample holder could be raised into the high temperature
oven by a programmable pneumatic cylinder. When the sample holder is at its low position
— outside the oven — a cold air jet can increase the cooling rate. A Type-R thermocouple
measures the temperature of the substrate holder near its top and +45 °C/s as well as
-55 °C/s were respectively recorded as maximum heating and cooling rates. Due to their
thermal inertia, 5 minutes were required to heat the samples from room temperature to
1400 °C and less than 2 minutes to cool down the samples from 1400 to 600 °C using a
room temperature air jet. Therefore, short-time heat treatments have been done with 2, 5,
10 and 20 minutes exposure time at 1400 °C. Figure 6.2 shows the temperature evolution
of a sample cycled at 1400 °C during 60 minutes with 5 minutes heating duration and
2 minutes cooling duration down to 600 °C. Thereby, 2-minutes (2’) and 5-minutes (5’)
heat treatments with a temperature set point at 1400 °C are equal to a rapid heating up
to 1200 °C and 1400 °C respectively and then a rapid cool down to room temperature
without dwell time. 10-minutes (10’) and 20-minutes (20’) heat treatments correspond
to a heating step for 5 minutes, followed by respectively 5-minutes and 15-minutes dwell
time at 1400 °C and then a rapid cooling. These short-time heat treatments will allow to
measure chemical composition of earlier stages silicate formation and other reactions by
quenching samples with cold air jet.
To study the aging of coatings, 7-hours heat treatments at 1500 °C have been done in a
conventional furnace with a temperature ramp of 7 °C/min upon heating and cooling.
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Figure 6.2 Temperature evolution of a sample cycled at 1400 °C during 60
minutes with 5 min heating duration and 2 minutes cooling duration to 600 °C
Phase compositions have been determined by X-ray diﬀraction (XRD) on a Philips X’Pert
Pro MPD X-ray diﬀractometer (Eindhoven, Netherlands) using CuKα radiation source.
The operating conditions were 40 kV and 50 mA. The XRD patterns were collected with
a step size of 0.02° in the 2θ angular range from 14° to 53°. The phase identiﬁcation
was done according to JCPDS cards 04-030-1468 for yttrium-stabilized cubic ZrO2, 00-
044-0399 for monoclinic Y2O3, 01-074-7393 for cubic Y2O3, 01-078-2543 for α-Y2Si2O7,
00-048-1623 for y-Y2Si2O7, 04-012-4410 for β-Y2Si2O7 and 04-007-4730 for X2-Y2SiO5.
Grain size distributions were estimated by image analysis. Beforehand, samples were suc-
cessively fractured, mounted vertically in epoxy resin and polished on the cross-section
side. After the removal of the epoxy resin by dissolution into dichloromethane, a thermal-
etching treatment was performed at 1300 °C during 30 min. with fast heating and cooling
rates in order to reveal grain boundaries [Sun et al., 2008a]. The thermal-etching condi-
tions were determined by experimental method in order to reveal the best grain boundary
contrast without altering grain size. Thermal-etched samples were beforehand heat-treated
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during 7 h at 1500 °C so that the thermal-etching treatment had a minimum impact on
coating microstructure. Phase composition could be altered by polymorphic transforma-
tion so that thermal-etched samples were used to estimate grain size distributions only.
Microstructure observations were performed on a Hitachi S-4700 ﬁeld emission scanning
electron microscope (Tokyo, Japan). The magniﬁcation was set at ×25k in order to count
at least 50 grains per micrograph which gives optimal counting accuracy after ASTM E112
[ASTM International, 2010]. For each sample, eight micrographs, representing a total ﬁeld
of view of 80 μm2, were printed and grain boundaries were hand traced on transparent
paper before digitizing. Digital grain boundary scans were then cleaned, binarized and
ﬁnally skeletonized using the open-source Fiji-ImageJ software [Schindelin, J.; Arganda-
Carreras, I. & Frise, 2012]. The area of each grain was measured using a Fiji-ImageJ
function applying a measurement threshold of 2000 nm2 (50 nm of diam.) and without
counting grains intercepting edges, so that at least 500 grains were analyzed on each
sample with 8 micrographs. Grain areas were then converted to equivalent disc diameters
(EDD).
6.4 Results and discussion
6.4.1 Short-time heat treatments and silicate formation
6.4.1.1 Y2O3 –SiO2 coatings
Table 6.3 reports a qualitative XRD analysis performed to evaluate the composition of coa-
tings synthesized with a targeted Y2Si2O7 phase stoichiometry composition (abbreviated
as Y) after various heat treatments at 1400 °C.
As-sprayed coating (Y0’) consists of monoclinic yttria and an amorphous phase. The
monoclinic form of Y2O3 is associated to a high temperature form (> 900 °C) [Guo et al.,
2006] and this implies that Y2O3 particles were heated inﬂight and then quenched fast
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Table 6.3 XRD qualitative analysis of as-sprayed Y coatings after heat treat-
ments at 1400 °C with variable duration (t = trace, w = weak, M = medium, S
= strong)
’ is for min. Y0’ Y2’ Y5’ Y10’ Y20’ Y420’ Y3k’
Amorphous M
Y2O3 (monoclinic) S
Y2O3 (cubic) M M w w t t
X2-Y2SiO5 (monoclinic) S S S S S S
α-Y2Si2O7 (monoclinic) w t
β-Y2Si2O7 (monoclinic) w M M M M
enough on the substrate to retain this structure. The absence of yttrium silicate conﬁrms
that yttria and silica particles don’t react inﬂight. The absence of crystallized silica
demonstrates that the amorphous phase is mostly composed of amorphous silica.
Y2’ coating has been heat treated during 2 minutes at 1400 °C which is equivalent to a
rapid heating until 1200 °C followed immediately by the forced-air cooling (see Figure 6.2).
During the heating, the initial monoclinic Y2O3 undergoes an exothermic transformation
at 900 °C to form the cubic — low-temperature — form [Guo et al., 2006] which reacts
with silica, and the resulting formation of X2-Y2SiO5 and α-Y2Si2O7 is observed with a
remaining phase of cubic Y2O3. X2-Y2SiO5 phase is attributed to the high temperature
polymorph of yttrium silicate above 1190 °C [Taghavinia et al., 2004]. The Y2Si2O7
phase results from the reaction of X2-Y2SiO5 with silica, and several Y2Si2O7 polymorph
transition temperatures were measured by Ito and Johnson [Ito et Johnson, 1968] and
conﬁrmed and identiﬁed by Felsche [Felsche, 1973]:
α
1225 °C−−−−→ β 1445 °C−−−−→ γ 1535 °C−−−−→ δ (6.3)
The low-temperature form α-Y2Si2O7 is observed in Y2’ coating because the coating tem-
perature does not exceed 1225 °C.
126 CHAPITRE 6. STABILISATION DE LA STRUCTURE DES REVÊTEMENTS
After a 5-minutes heat treatment at 1400 °C which is equivalent to a rapid heating until
1400 °C and immediate cooling (see Figure 6.2), Y5’ coating shows a decrease of the
cubic Y2O3 phase intensity relatively to the increase of X2-Y2SiO5 phase; so Y2O3 reacts
with SiO2 to form X2-Y2SiO5. Moreover, the polymorphic transformation from α to β is
observed for the Y2Si2O7 phase. Y10’ and Y20’ coatings have been treated at 1400 °C
during 5 minutes and 15 minutes respectively. A longer dwell time at 1400 °C results
in a larger amount of silicate phases and a smaller amount of yttria phases because the
reaction between silica and yttria is limited by diﬀusion [Taghavinia et al., 2004].
After a 7-hours heat treatment (Y420’), solid state reactions are completed and only minor
changes are observed with Y20’ coating. This implies that yttrium silicate is rapidly
formed at the beginning of the heat treatment. The coating then becomes stable for at
least 50 hours (Y3k’) with a major phase of X2-Y2SiO5, a secondary phase of β-Y2Si2O7
and traces of cubic Y2O3. The presence of those phases (when Y2Si2O7 composition was
originally targeted) shows that the silicon loss compensation wasn’t suﬃcient and that
silica losses in the plasma process are over 75% of the silicon starting composition.
6.4.1.2 ZrO2 –Y2O3 –SiO2 coatings
The eﬀect of ZrO2 addition in Y2Si2O7 coatings has been explored by studying the chemical
composition evolution during heat treatment of coatings with the targeted composition
ZrO2 –Y2Si2O7, abbreviated as YZ. Table 6.4 summarizes the XRD analysis results on YZ
coatings after various heat treatments at 1400 °C.
The as-sprayed coating (YZ0’) is composed of a Zr3Y4O12 crystallized phase [Baldinozzi
et al., 1998; Trubelja et Stubican, 1988] and an amorphous phase mostly composed of
amorphous silica. The Zr3Y4O12 compound has a ﬂuorite structure and decomposes when
heated above 1050–1170 °C into cubic zirconia and cubic yttria solid solutions [Chen et al.,
2004; Stubican et al., 1978]. The presence of this compound suggests that, during the de-
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Table 6.4 XRD analysis of as-sprayed YZ coatings after heat treatments at
1400 °C with variable duration (t = trace, w = weak, M = medium, S = strong)
’ is for min. YZ0’ YZ2’ YZ5’ YZ10’ YZ20’ YZ420’ YZ3k’
Amorphous M w w
SiO2* (tetragonal) w w w M M
Zr3Y4O12 (cubic) S
Y2O3 (cubic) w
YSZ** (cubic) S S S S S S
α-Y2Si2O7 (monoclinic) M w
y-Y2Si2O7 (monoclinic) w M S S
β-Y2Si2O7 (monoclinic) w M M S S
* Cristobalite
** Yttria-stabilized zirconia
position process, both yttrium and zirconium nitrates have the same thermal history in
the SPPS process and have then the opportunity to react and form in ﬂight the Zr3Y4O12
compound. The silicon precursor has a diﬀerent behaviour during the deposition process,
which leads to the formation of an amorphous phase. This diﬀerence is related to the phy-
sical and chemical characteristics of the precursors, especially the thermal decomposition
mechanisms between nitrates (yttrium and zirconium precursors) and ethoxides (silicon
precursor), as it was observed in a previous study [Darthout et al., 2014].
After a rapid heating at 1200 °C (YZ2’ coating), Zr3Y4O12 phase decomposes and resulting
products — yttria and zirconia — could react with silica. YZ2’ coating shows the pre-
sence of yttria-stabilized zirconia and two low-temperature polymorphs y- and α-Y2Si2O7.
Amorphous phase and crystallized Y2O3 are still present. The amorphous phase is mostly
composed of amorphous silica which didn’t react to form yttrium silicate. Yttria-stabilized
zirconia has a cubic structure which shows that this phase contains more than 15% of yttria
according to Y2O3 –ZrO2 phase diagram. The y-Y2Si2O7 polymorph is a low-temperature
polymorph stabilized by « impurities » such as Zr4+ cation [Ito et Johnson, 1968] and this
suggests that zirconium diﬀusion occurs during the yttrium silicate formation. Regions
with lower zirconium content favor the formation of α-Y2Si2O7.
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YZ5’ coating, which had enough time to reach 1400 °C and then was immediately cooled
down, exhibits an increase of the y-Y2Si2O7 content and α-Y2Si2O7 is transformed to β -
Y2Si2O7. Compared to Y5’ (Table 6.3), the absence of Y2SiO5 and cubic Y2O3 phases
suggests that silica is much more abundant in YZ coatings which promotes di-silicate
formation instead of mono-silicate because of the diﬀerent molar ratio nitrates/TEOS
presented in Table 6.1. Indeed, zirconium and yttrium precursors, as well as hydrated
nitrates, need more energy to decompose than TEOS due to the dehydration stage prior to
nitrate decomposition, and the exothermic combustion of TEOS decomposition products.
The higher nitrate/TEOS molar ratio of YZ precursor mixture (0.37) than Y one (0.25)
explains the higher amount of energy needed to decompose YZ precursor mixture. This
induces a local temperature decrease in the plasma, which directly reduces the silica
vaporization thus decreases silica losses during YZ coating deposition process. From this
silica excess, cristobalite crystallizes around 1380 °C [Kazemi et al., 2013].
YZ10’ and YZ20’ coatings which have been treated at 1400 °C during 5 minutes and 15
minutes respectively have main phases of YSZ and y-Y2Si2O7 which directly transforms
in β-Y2Si2O7 polymorph at 1200 °C as predicted by the literature [Becerro et al., 2003],
and a minor phase of cristobalite.
After 7 hours of heat treatment (YZ420’), no composition change is observed. The y-
Y2Si2O7 to β-Y2Si2O7 transformation and the cristobalite crystallization are complete. As
observed for Y coatings, silicate formation also takes place at the beginning of the heat
treatment for YZ coatings and is completed during the ﬁrst 20 minutes of heat treatment
as a result of a more abundant silica amount than for Y coatings. After 50 hours of heat
treatment, YZ3k coatings main phases are β-Y2Si2O7 and yttria-stabilized cubic zirconia
with tetragonal cristobalite being a minor phase.
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6.4.2 Thermal aging and Grain size evolution
Several coatings have been synthesized with a composition of Y2Si2O7 –x ZrO2 where x =
0; 0.25; 0.5; 1. Table 6.1 resumes abbreviations used to reference synthesized coatings.
The grain size evolution has been studied for all four compositions described in Table 6.1.
Particle size has been measured on polished cross sections after 7 hours at 1500 °C.
Figure 6.3 displays histograms, representing grain size distribution frequency of each coa-
ting against the equivalent disc diameter (EDD) measured on the grains. As analyzed
surface on each coating is similar (80 μm2) and at least 500 grains have been counted
on each coating, grain size distribution frequencies of each histogram can be compared.
Figure 6.4 complements the histograms presented in Figure 6.3 by presenting box plots of
grain size distribution measurements where ﬁrst decile, ﬁrst quartile, median, third quar-
tile and ninth decile are plotted. The mean value is symbolized by the solid black square.
Figure 6.5 presents representative micrographs of coatings which allows a visualization of
grain size and shape.
Y coating
Y coating is used as a reference in order to estimate the eﬀect the zirconia addition on the
grain size distribution. Y coating is composed of grains with heterogeneous size and shape,
as described by the grain size distribution in Figure 6.3 and SEM micrograph in Figure 6.5,
with the EDD between 50 nm and 1500 nm. The mean EDD is around 350 nm while the
median EDD is between 250 and 300 nm. The diﬀerence between mean and median values
demonstrates the asymmetry of the grain size distribution. Grains are either composed of
yttrium mono- or di-silicate after XRD analysis.
4YZ coating
Considering the evolution of 4YZ grain size distribution versus the Y one (see Figure
6.3), a shift towards smaller grain size can be noted when zirconia is added. The SEM
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Figure 6.3 Grain size distributions of Y, 4YZ, 2YZ and YZ coatings
Figure 6.4 Box plot of grain size distribution of Y, 4YZ, 2YZ and YZ coatings
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Figure 6.5 Representative SEM micrographs (x20k) of coatings
micrograph of 4YZ coating presented in Figure 6.5 shows two diﬀerent types of grains:
large ones with EDD higher than 500 nm and smaller ones with average EDD around
200 nm located at grain boundaries. Grains identiﬁcation is done by superposing two
SEM micrographs of a YZ coating (see Figure 6.6): one obtained using the secondary
electron detector which reveals precisely the grain geometry, and another obtained using
the backscattered electron detector which adds an atomic number contrast. Small grains
located at grain boundaries are then identiﬁed as zirconia grains by coupling the atomic
contrast with XRD analysis of YZ coating. Grains with EDD larger than 500 nm are
then composed of yttrium disilicate. The 4YZ grain size distribution (see Figure 6.4)
indicates the mean EDD around 300 nm and the median one around 200 nm. The higher
mean/median diﬀerence conﬁrms statistically that the 4YZ grain size distribution is more
asymmetric than the Y one because of the zirconia addition. Beyond this asymmetry, the
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zirconia addition induces a more regular shape for yttrium silicate grains than those of
Y coating. It is the consequence of the non-miscibility of zirconia grain which are small
and homogeneously dispersed. Zirconia grains are doped by yttrium which prevent the
reaction between zirconia and silica. The localisation of zirconia grains at grain boundary
triple points aﬀects the size and shape of yttrium silicate grains and controls the grain
growth during the heat treatment by pinning eﬀect [Danan Fan, Long-Qing Chen, 1998;
French et al., 1990].
Figure 6.6 Superposition of SE-SEM and BSE-SEM micrographs of YZ coating
revealing chemical composition of grains (from light to dark: yttria-stabilized
zirconia, yttrium silicate, silica)
In order to quantify the impact of zirconia addition on 4YZ coating, the grain circularity
shape descriptor has been calculated for all coatings as:
Circularity = 4πS/P 2 (6.4)
With S the grain surface (m2) and P its perimeter (m). The grain circularity measures the
roundness of a grain and ranges from 0 (inﬁnitely elongated polygon) to 1 (perfect circle).
Figure 6.7 presents scatter plots of grain circularity versus the EDD for all coatings. Y
coating presents almost circular grains with EDD around 200 nm and grains with EDD
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larger than 500 nm have a lower circularity with a minimal value of 0.2. Zirconia grains
are clearly found on 4YZ circularity plot around 200 nm EDD due to their high number.
They are almost circular with a circularity from 0.6 to 0.93. Yttrium silicate grains (with
EDD larger than 500 nm) have their circularity ranged from 0.4 to 0.8 which is narrower
than Y coating ones. The mean circularity values of grains with EDD higher than 500 nm
indicate a signiﬁcant diﬀerence between Y and 4YZ coating with respectively 0.57 ± 0.15
and 0.62 ± 0.12. This 10% increase of circularity for large yttrium silicate grains conﬁrms
the pining eﬀect observed on SEM micrographs (see Figure 6.5).
Figure 6.7 Scatter plot of grain circularity versus the equivalent disc diameter
(EDD) for Y, 4YZ, 2YZ and YZ coatings
2YZ and YZ coating
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2YZ and YZ coatings present an additional third phase located between yttrium silicate
and zirconia grains compared to 4YZ coating. This phase appears “darker” than the two
others on Figure 6.6 and is identiﬁed by XRD as a silica phase. As seen from grain size
distributions in Figure 6.3, zirconia grains (with EDD below 500 nm) are more numerous
in 2YZ and YZ than in 4YZ coatings. This induces a noticeable decrease of the grain size
with median values around 150 nm. Indeed, zirconia content in 2YZ and YZ has been,
respectively, multiplied by 2 and 4 in comparison with 4YZ. After [Danan Fan, Long-Qing
Chen, 1998], in 2YZ and YZ coatings, zirconia amount should be high enough to lose
their submicron size during the heat treatment, but interconnection of zirconia grains and
coarsening process are inhibited by the presence of the third silica phase. According to its
morphology (see Figure 6.5), this silica phase looks like a viscous phase which may modify
the sintering process of coatings.
Figure 6.8 BSE-SEM micrographs of polished cross sections of coatings (sub-
strate on bottom): as-sprayed and heat treated microstructure of (1) Y2Si2O7
and (2) Y2Si2O7 –ZrO2 coatings; and global view of heat treated (3) Y2Si2O7
and (4) Y2Si2O7 –ZrO2 coatings
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In ceramics, the sintering process occurs during a high-temperature heat treatment in
which particles are joined together without melting and result in grain boundary forma-
tion. In our experiments, as-sprayed coatings are porous and composed of submicron-sized
particles, thus, the sintering process is driven by the reduction of grain surface free energy
and results in grain coarsening and/or densiﬁcation, depending on the temperature, par-
ticle size and transport mechanisms. In the case of Y coatings, as-sprayed coatings are
composed of yttria and silica ﬁne particles while during 1500 °C heat treatment, mono-
and di-silicate phases are formed. Aside from the chemical reaction of silica formation,
the ﬁnal yttrium silicate phases are in solid state at 1500 °C, which indicates a solid-state
sintering process. The submicron-size of as-sprayed particles favors a rapid grain coarse-
ning without promoting densiﬁcation as illustrated in Figure 6.8-1. Fine particles sinter
rapidly and grain growth leads to a proportional pore growth; the resulting microstructure
is typical of the absence of densiﬁcation. Observing the global view of the Y coating in
Figure 6.8-3, the absence of densiﬁcation is conﬁrmed by the absence of vertical cracks and
no thickness decrease. In the case of YZ coatings, as-sprayed coatings are composed of
yttria, zirconia and amorphous silica ﬁne particles. After 1500 °C heat treatment, yttrium
di-silicate is formed with two other phases of zirconia and silica (see Table 6.4). Yttrium
disilicate and zirconia have a high melting point and are solid at 1500 °C, while vitreous
silica has a transition point around of 1200 °C [Bucaro et Dardy, 1974] so that before
devitriﬁcation, the silica phase is viscous at 1500 °C. Therefore, the presence of a viscous
phase induces a viscous sintering process which favors a mass ﬂow by capillary action thus
densiﬁcation by ﬁlling pores. The formation of large vertical cracks on coatings containing
a third silica phase, as observed in the Figure 6.8-4, results from the appearance of tensile
stress which is linked to densiﬁcation. The coating shrinkage is also noticed by measuring
a thickness decrease of about 15% between as-sprayed and heat-treated YZ coatings.
Therefore, the presence of this glassy phase is a key drawback from a mechanical and
chemical point of view. The silica excess promotes a densiﬁcation process by viscous
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sintering which results in large vertical crack formation and exposes the substrate to
corrosive environment. Moreover, silica is very reactive under water vapor atmosphere
at high temperature [Opila, 2003] and its volatilization could damage the coating in a
short-term use. The optimal EBC composition should be rare earth di-silicate without a
free silica phase.
6.5 Conclusion
The study of Y2Si2O7 –x ZrO2 coatings has highlighted a modiﬁcation of the coating de-
position process by zirconium addition in precursor mixtures and a modiﬁcation of the
coating structure when aged at high temperature.
During the SPPS process, liquid precursors are thermally decomposed inﬂight. For Y coa-
ting, yttrium and silicon precursors have a diﬀerent history due to their diﬀerent chemical
nature. When zirconium nitrate is added in the precursor mixture to introduce zirconia in
the coatings, the Zr3Y4O12 phase has been detected in as-sprayed YZ coating so that zir-
conium and yttrium precursors seem to have the same thermal history and react together
inﬂight.
Zirconium oxynitrate addition to the precursor mixture also modiﬁes the energy required
to achieve its thermal decomposition. With a higher nitrates/TEOS ratio, the precursor
mixture needs more energy to decompose and form oxides, so that silica losses by va-
porization observed during Y coating deposition are decreased and an extra silica phase
appears in 2YZ and YZ coatings.
After 7-hours heat treatment at 1500 °C, the coating structure is also modiﬁed by zirconia
grain presence. Y coating grains have an equivalent disc diameter between 50 nm and 1500
nm. Pining eﬀect has been detected on 4YZ coating where non-miscible zirconia grains
with mean diameter around 200 nm are homogenously dispersed and located at yttrium
silicate grain boundaries. 4YZ grains with equivalent disc diameter larger than 500 nm,
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which correspond to yttrium silicate grains, have an increased mean circularity by 10%
than Y coating’s ones. Concerning 2YZ and YZ coatings, the extra silica phase induces a
change in sintering mode from solid-state mode for Y and 4YZ coatings to viscous mode.
Viscous sintering induces densiﬁcation and tensile stresses which result in large vertical
cracks formation.
With respect to the environmental barrier application, pining eﬀect has been demonstrated
and participate to the structural stabilization of coatings when they are exposed to high
temperatures. To have an optimal pining eﬀect, the secondary phase of zirconia should
not be higher than 25%. The coating composition which corresponds to 4YZ showed
the better microstructure stabilization when exposed at high temperatures. The chemical
composition of coatings synthesized by solution precursor plasma spray process has to be
controlled during the plasma process to avoid the presence of a detrimental extra silica
phase.
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CHAPITRE 7
Tests de cyclage thermique et corrosion — Article 4
De récentes études ont été réalisées à propos des barrières environnementales pour la pro-
tection des composites SiC/SiC. Les revêtements synthétisés par Richards et al. ont démon-
tré l’eﬃcacité des silicates d’ytterbium avec un design multicouche Si/Yb2Si2O7/Yb2SiO5
[Richards et al., 2015a, 2016a; Richards et Wadley, 2014; Richards et al., 2016b, 2015b].
Ces revêtements ont été réalisés par projection thermique dite "classique" à partir de
poudres micrométriques à l’aide d’une torche DC. Un four très similaire à celui développé
pendant le doctorat a été utilisé par Richards et al., ce qui valide le design du four et la
méthodologie de caractérisation présentés ci-après.
Ce dernier article a pour but de caractériser les principales propriétés des barrières en-
vironnementales synthétisées par projection thermique à partir de précurseurs liquides, à
savoir leur résistance aux cyclages thermiques et à la corrosion haute température. Un
four est spécialement conçu aﬁn d’eﬀectuer des essais de cyclage thermique et des essais
de corrosion par la vapeur d’eau jusqu’à 1300 °C. Ces essais se sont montrés très eﬃcaces
et ont permis de relever les points forts et les points faibles des revêtements céramiques
dans des conditions proches de celles rencontrées dans un moteur d’avion.
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Revue : Journal of Thermal Spray Technology
Référence :
Titre français : Essais de cyclage thermiques et corrosion à haute température des
barrières environnementales composées de silicates de terres rares
Titre anglais : Thermal cycling and high temperature corrosion tests of rare earth silicate
environmental barrier coatings
Résumé français : Les barrières environnementales de silicates de lutécium et d’yttrium
déposées sur un substrat de carbure de silicium sont synthétisées par projection plasma
de précurseurs liquides avec addition d’une phase secondaire de zircone. Un four a été
conçu spécialement pour réaliser les essais de cyclage thermique et de corrosion à haute
température. Le four permet de recréer des conditions similaires à celles d’un moteur
d’avion commercial. Chaque revêtement est testé et comparé avec sa propre référence aﬁn
d’évaluer les évolutions de la structure par microscopie électronique à balayage (sur coupes
polies) et de la composition chimique par diﬀraction des rayons X. Après les essais de chocs
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thermiques à 1300 °C, tous les revêtements ont résisté sans trace de délamination. La
présence de porosité et d’une phase secondaire dans les revêtements renforce la résistance
à la dégradation lors de cyclage thermique. Durant les essais de corrosion à 1200 °C en
atmosphère humide, les disilicates de terres rares ont montré une meilleure stabilité que
les monosilicates qui ont tendance à se décomposer en oxydes simples et à se vaporiser
sous l’action de la vapeur d’eau et de la température. Les ﬁssures transversales présentes
dans les revêtements permettent le passage de la vapeur d’eau jusqu’au substrat ce qui
induit sa corrosion et donc la délamination des revêtements. La largeur de ces ﬁssures
transversales détermine la vitesse de corrosion du substrat : plus les ﬁssures sont ﬁnes,
moins la délamination sera importante.
Mots-clés : barrière environnementale, silicates de terres rares, projection thermique à
partir de précurseurs liquides, plasma thermique inductif, cyclages thermiques, corrosion
à la vapeur d’eau à haute température, carbure de silicium.
Résumé anglais : Lutetium and yttrium silicates, enriched with an additional secondary
zirconia phase, environmental barrier coatings were synthesized by the solution precursor
plasma spraying process on silicon carbide substrates. An custom-made oven was designed
for thermal cycling and water vapor corrosion testing. The oven can test four specimens
simultaneously and allows to evaluate environmental barrier performances under similar
corrosion kinetics compared to turbine engines. Coatings structural evolution has been
observed by SEM on the polished cross-sections and phases composition has been analyzed
by XRD. All coatings have been thermal cycled between 1300 °C and the ambient tempe-
rature, without spallation, due to their porosity and the presence of additional secondary
phase which increases the thermal cycling resistance. During water vapor exposure at
1200 °C, rare earth disilicates showed a good stability compared to monosilicates which
decomposed and vaporized under water vapor action. The presence of vertical cracks al-
lowed the water vapor to reach the substrate and then to corrode it. It has been observed
that thin vertical cracks induced some spallation after 24 hours of corrosion.
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Keywords : environmental barrier coating (EBC), rare earth silicates, solution precursor
plasma spraying (SPPS), induction thermal plasma, thermal cycles, water vapor corrosion,
silicon carbide.
Note de version :
Contributions originales :
- Construction d’un four de cyclage thermique et corrosion à la vapeur d’eau permet-
tant de reproduire les conditions de corrosion d’un turboréacteur commercial
- Identiﬁcation des points faibles des revêtements "barrières environnementales"
7.2 Introduction
Silicon-based ceramic composites are the leading candidates for high temperature structu-
ral components in the next generation of gas turbine engines [Baldus et al., 1999; Belmonte,
2006; Evans et Marshall, 1989; Katoh et al., 2002; Misra, 2016; Naslain, 2004, 2000]. To-
day, hot sections of engines are made of heavy cobalt- or nickel-based super alloys which
have reached their operating temperature limit (about 1100 °C) [Basu et Sarin, 2014]. Re-
placing metal alloys by silicon-based ceramic composites, such as SiC/SiC ceramic matrix
composites, would increase the combustion chamber operating temperature up to 1500 °C
and hence increase the turbine eﬃciency by up to 17% theoretically. These future turbines
should be lighter and more powerful and are a great innovative ﬁeld of research for more
environmental compliant and economical turbine propulsion systems.
One major concern is the sensitivity of Si-based ceramics to combustion environment [Ea-
ton et Linsey, 2002; Jacobson, 1993; Nasiri et al., 2016]. Indeed the protective silica scale
strongly reacts with hot water vapor to form silicon hydroxides which evaporate resul-
ting in Si-based ceramics catastrophic erosion [Meschter et al., 2013; Opila, 2003; Opila
et Hann, 1997; Tortorelli et More, 2003]. A protective coating, so called environmental
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barrier coating (EBC), with corrosion resistance properties at high temperatures has to
be applied on Si-based ceramics to prevent this catastrophic oxidation and erosion from
combustion environment.
Rare earth silicates are promising environmental barrier materials because they exhibit
an excellent stability in high-temperature corrosive environments up to 1500 °C [Courcot
et al., 2010a,d; Liu et al., 2014; Maier et al., 2007; Richards et al., 2016b; Stolzenburg et al.,
2016; Wang et Liu, 2009], they have a good chemical compatibility and their coeﬃcient of
thermal expansion are in agreement with Si-based substrates [Lee et al., 2005; Tian et al.,
2016].
One eﬃcient method for nanostructured producing rare earth silicate coatings is the So-
lution Precursor Plasma Spray (SPPS) technique which produces nano- and submicro-
structured coatings [Jiang et al., 2015; Jordan et al., 2015; Karthikeyan et al., 1997b;
Shen et al., 2011]. Such coatings present enhanced performances against thermal stress
compared to classical plasma spray techniques — using powders as precursors — because
of the absence of large intersplat boundaries and well dispersed porosity yield [Bertolissi
et al., 2012; Fauchais et Vardelle, 2012; Jordan et al., 2004]. In the SPPS process, the
precursor chemistry and concentration play an important role and aﬀect the coatings mi-
crostructure [Butterman et Foster, 1967; Darthout et al., 2016, 2014; Fauchais et al., 2008;
Xie et al., 2004]. From this standpoint, a large variety of microstructures have been ex-
plored by synthesizing yttrium or lutetium silicate coatings with or without a secondary
phase of zirconia.
Synthesized coatings for high-temperature applications — such as thermal barrier coa-
tings [Cao et al., 2004; Jiang et al., 2015] or environmental barrier coatings [Richards
et al., 2016a; Weyant et al., 2005] — are challenging because the ﬁnal product must sur-
vive at high-temperature environment but also to multiple heating and cooling cycles.
The substrate/coating system forms a multilayered material and the diﬀerence of layer’s
7.3. MATERIALS AND TECHNIQUE 145
thermal expansion coeﬃcients induces thermal stress [Kingery, 1977]. When the system
is exposed to high heat ﬂux, large thermal gradients can be generated within short times,
and cracks or coating spallation arises [Han, 2007]. Moreover, coating material has to be
resistant to high-temperature corrosion in the case of environmental barrier application,
and the coating structure must be suﬃciently dense to guarantee the impermeability to
corrosive gases. Therefore, to qualify the EBC performances, coatings were subjected
to thermal cycling and high-temperature corrosion tests in a custom-made oven which
reproduces similar corrosion kinetics compared to turbine engines.
In the ﬁrst part of this study, the custom-made oven performances have been evaluated
for cycling and corrosion tests by measuring temperature evolution for thermal cycles; and
by measuring the corrosion proﬁle of bulk SiC exposed to water vapor between 1100 and
1300 °C. In the second part of this study, thermal cycling and high temperature corro-
sion resistance have been evaluated for yttrium and lutetium silicate based environmental
barrier coatings synthesized by the SPPS process on SiC substrates.
7.3 Materials and technique
7.3.1 Materials
Rare earth silicate coatings are produced using yttrium nitrate Y(NO3)3 · 6H2O (99.9%,
Sigma-Aldrich, St. Louis, MO, USA) or lutetium nitrate Lu(NO3)3 · 6H2O (99.9%, Metall,
Hongkong) and TEOS (tetraethyl orthosilicate) Si(OC2H5)4 (99.9%, Alfa Aesar, Ward Hill,
MA, USA) dissolved in ethanol. Zirconium oxynitrate ZrO(NO3)2 · 6H2O (99.9%, Alfa
Aesar, Ward Hill, MA, USA) is used as zirconium precursor. The precursor concentration
is set at 10% by weight of ethanol.
Targeted and eﬀective coating compositions are summarized in Table 7.1 with respect to
their precursor mixture and their abbreviation used in this paper.
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Table 7.1 Targeted and eﬀective coating compositions and abbreviations
Targeted
composition
Abbr. Precursors
Eﬀective composition (af-
ter heat treatment at 1500
°C during 7 hours)
Lu2Si2O7 L
Lutetium nitrate
TEOS
Lu2Si2O7; (Lu2SiO5)
Lu2Si2O7 –ZrO2 LZ
Lutetium nitrate
TEOS
Zirconium oxynitrate
Lu2Si2O7; ZrO2; (SiO2)
Y2Si2O7 Y
Yttrium nitrate
TEOS
Y2SiO5; β-Y2Si2O7; (Y2O3)
Y2Si2O7 –ZrO2 YZ
Yttrium nitrate
TEOS
Zirconium oxynitrate
β-Y2Si2O7; ZrO2; (SiO2)
7.3.2 Coating deposition
Figure 7.1 Schematic illustration of the induction plasma process for coating
deposition, after [Darthout et al., 2016]
The SPPS installation process is represented in Figure 7.1 and has been described in a
previous article [Darthout et al., 2016]. Precursor solutions are axially injected into a
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Tekna PL-50 induction plasma torch (Tekna Plasma Systems Inc., Sherbrooke, QC, Ca-
nada) connected to a 3-MHz LEPEL HF power generator, by a gas blast atomizer. When
injected in the high temperature regions of the thermal plasma, the atomized solution
precursor droplets undergo a rapid solvent evaporation, followed by fast pyrolysis and salt
precipitation leading to the formation of solid oxide nanoparticles [Castillo et Munz, 2007b;
Messing et al., 1993; Saha et al., 2009]. These nanoparticles are exiting the plasma torch
through a 25 mm converging nozzle and impinge on the SiC substrate (direct-sintered
silicon carbide, UltraSiC SC-30, Coorstek, USA). Due to the expansion of the gas ﬂow
inside the low pressure reactor, cold particles and gases are located at the periphery of
the plasma jet [Boulos, 1992]. In order to prevent particles from cold regions to reach the
substrate a water-cooled metallic mask was placed between the torch and the substrate.
These cold particles cannot adhere to the substrate and could introduce defects in the
coating [Xie et al., 2004].
Before deposition, the SiC substrates are polished and cleaned in ultrasonic baths with
ethanol during 2 minutes. The substrate average roughness Ra have been measured at 0.1
μm. Process parameters are summarized in the Table 7.2.
Table 7.2 SPPS process parameters
Parameter Value
Plate power 42 kW
Central gas (Ar) 23 slpm
Sheath gas (O2) 63 slpm
Atomization gas (Ar) 12 slpm
Reactor pressure 10.7 kPa
Precursor solution concentration 10 wt.%*
Precursor solution mass ﬂow 10 mL/min
Spraying distance 100 mm
Sample holder speed 5 cm/s
Preheating cycles 10
Deposition cycles 40
* by weight of ethanol
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Preliminary experiments showed that as-sprayed coatings, synthesized by the solution
precursor plasma spraying process, are composed of a mixture of individual oxides [Émi-
lien Darthout et Gitzhofer, 2016] so that a high temperature heat treatment at 1500 °C
during 7 hours is needed to allow the solid state reaction between silica and rare earth
oxides, resulting in the rare earth silicates formation. The coating compositions after heat
treatment are summarized in Table 7.1.
7.3.3 Custom-made oven design and testing protocols
The custom-made oven can perform thermal cycling and high temperature corrosion tests
(see Figure 7.2). The heating module is a Superthal muﬄe module (Kanthal, Sweden)
able to reach 1500 °C in vertical position. The heating module is supported and covered
by MgO refractories with additional mullite ﬁber papers (Fiberfrax Paper 1600, Unifrax,
Tonawanda, NY, USA) on top to ensure an optimal thermal insulation (not represented
in Figure 7.2). Four specimens are mounted simultaneously on a sample holder made of
high purity mullite foam (Fiberfrax Duraboard 1800R, Unifrax, Tonawanda, NY, USA)
placed on a mullite tube which exhibit a strong thermal shock resistance.
In thermal cycle conﬁguration, the sample holder could be raised into the high temperature
oven by a programmable pneumatic cylinder. When the sample holder is at its low position
— outside the oven — a cold air jet can increase the cooling rate. A Type-R thermocouple
measures the temperature of the substrate holder near its support surface and +45 °C/s
and –55 °C/s were respectively recorded as maximum heating and cooling rates. Samples
underwent 5 cycles of 50 minutes at 1300 °C and 10 minutes at ambient temperature with
forced cold air jet. Figure 7.3 shows the temperature evolution curve during a thermal
cycle test. Due to thermal inertia, 4 minutes were required to reach 1300 °C starting from
room temperature when samples were introduced inside the oven, and less than 2 minutes
to cool them down to 200 °C with cold air jet.
7.3. MATERIALS AND TECHNIQUE 149
Figure 7.2 Schematic cross sections of the custom oven in heating position in
thermal cycling conﬁguration (left) and high-temperature water-vapor corrosion
conﬁguration with four water injection tubes (right)
In corrosion conﬁguration, the oven is setup with four mullite tubes with 1.6 mm internal
diameter which were added on the top of the oven to allow room temperature water
injection. The position of the sample holder in the oven was lowered in order to extend
the exposition of water tubes to high temperature environment to allow for a good heat
transfer to the water vapour-fed in the four tubes. Indeed, liquid water-fed evaporates in
the tubes and produces superheated steam which is ejected 1 cm above each sample. The
water is channelled to each tube separately by a medical I.V. bag which contains a reserve
of ultra-pure water at room temperature. The water ﬂow is regulated at 0.75 mL/min
on each tube using a sight chamber and a roll clamp. The water vapor jet velocity v is
estimated using the ideal gas law:
v =
m˙RT
AMwP
, (7.1)
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Figure 7.3 Temperature evolution curve during the thermal cycles at 1300 °C
for 50 minutes and 10 minutes cooling
where m˙ is the mass ﬂow rate, R is the universal gas constant, T is the temperature of the
jet, A is the cross-section area of the injection tube, Mw is the molecular weight of water,
and P is the pressure at the exit of the injection tube. Therefore, samples are exposed
to high-temperature water vapor ﬂow during 24 hours at temperature between 1100 and
1300 °C with corresponding gas velocity between 39 and 45 m/s.
7.3.4 Characterization techniques
High-temperature corrosion performance has been evaluated by exposing SiC substrates
to the steam jet and resulting corrosion proﬁles have been measured with a mechanical
proﬁlometer on a Dektak 150 Surface Proﬁler (Veeco, NJ, USA). Each corroded substrate
has been scanned during 60 seconds, with a 10-mg stylus force, on a 2 × 12 mm surface
with 10 lines scan. The 10 lines mapped corrosion crater were smoothed and extrapolated
by an algorithm to rebuild the corrosion crater surface in 3D. The maximum recession
depth is then measured from the numerically rebuilt surface and the experimental SiC
recession rate is then estimated in μm/h.
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Phase compositions of environmental barrier coatings have been analyzed by X-ray diﬀrac-
tion (XRD) on a Philips X’Pert Pro MPD X-ray diﬀractometer (Eindhoven, Netherlands)
using CuKα radiation source.
Coating microstructure observations were performed on a Hitachi S-4700 ﬁeld emission
scanning electron microscope (Tokyo, Japan). Beforehand, samples were fractured and
mounted in epoxy resin to obtain polished cross sections.
7.4 Results and discussion
7.4.1 Corrosion performances qualiﬁcation
Figure 7.4 shows the corrosion test results where four SiC pellets have been simultaneously
exposed to water vapor jets at 1100, 1200 and 1300 °C during 24 hours. At 1200 °C, SiC
recession rates were measured at 1.33 μm/h which is typical for turbine engines under
standard combustion conditions [Jacobson, 1993; Opila, 2003; Robinson et Smialek, 1999;
Smialek et al., 1999].
The recession of SiO2 formers under gas ﬂow containing water vapor is due to the formation
of volatile species — mostly Si(OH)4 [Opila et al., 1997] — at the outer surface by a
reaction between silica and water vapor. The corrosion kinetic is limited by the transport
of Si(OH)4 through the boundary layer. The molar ﬂux J (in mol/(cm2.s)) of the corrosion
product Si(OH)4 by convective mass transfer is calculated using [Welty et al., 2014]:
J = 0.664
(
Lvρ
η
)1/2 (
η
Dρ
)1/3
DρV
L
, (7.2)
with L is the mullite tube internal diameter (0.16 cm), v the gas velocity (3.9×103 cm/s at
1100 °C), ρ the steam density (1.58×10−4 g/cm3 at 1100 °C), η the dynamic viscosity of the
steam (4.281 × 10−4 g/(cm.s) at 1100 °C [Svehla, 1962]), D the inter-diﬀusion coeﬃcients
of Si(OH)4 into steam at 1100 °C (1.91 cm2/s) and ρV the Si(OH)4 molar density at
152 CHAPITRE 7. TESTS DE CYCLAGE THERMIQUE ET CORROSION
Figure 7.4 Experimental measurements of recession depth of SiC corrosion
versus duration of exposition to water vapor at diﬀerent temperature
the solid surface (2.59 × 10−11 mol/cm3 at 1100 °C). The inter-diﬀusion coeﬃcient has
been estimated using Lennard–Jones potential (SiF4 approximates Si(OH)4) [Svehla, 1962;
Welty et al., 2014] and the Hirschfelder, Bird, and Spotz equation [Hirschfelder et al., 1949].
The Si(OH)4 density at 1100 °C under 1 atm at the surface corresponds to the equilibrium
density of Si(OH)4 considering the reaction between SiO2 and water vapor which has been
found in the literature from experimental and theoretical work [Angelici Avincola et al.,
2015; Hashimoto, 1992; Jacobson et al., 2005b; Opila et al., 1997]. Moreover, Si(OH)4 is
considered as the only product of reaction between silica and water vapor, so that the
Si(OH)4 molar ﬂux J is directly linked to SiC recession rate y˙(in μm/h) according to:
y˙ =
J × Mw(SiC) × 3.6 × 107
ρ(SiC)
, (7.3)
with Mw(SiC) the molecular weight of silicon carbide (40.11 g/mol) and ρ(SiC) the silicon
carbide density (3.21 g/cm3). Therefore, Equation 7.2 gives a Si(OH)4 molar ﬂux of
2.81×10−9 mol/(cm2.s) and Equation 7.3 gives the SiC recession rate equal to 1.54 μm/h.
7.4. RESULTS AND DISCUSSION 153
This theoretical estimation is in agreement with the SiC recession rate of 1.29 μm/h,
measured during our experiments at 1100 °C. The same order of magnitude has been
observed for the recession rates on bulk materials — such as SiO2 and SiC — in the
literature using the same type of steam-jet furnace [Dos Santos E Lucato et al., 2011;
Golden et Opila, 2016]. Table 3 resumes measured and estimated SiC recession rates
between 1100 and 1300 °C from this study and other recession rates from the literature.
Table 7.3 Experimental and theoretical recession rates of SiC and SiO2 (T the
temperature, P(H2O) the partial pressure of water and v the gas velocity)
Reference Material
Experimental
conditions
Measured SiC
SiC recession
rates (μm/h)
Calculated
recession
rates (μm/h)
This study SiC
T = 1100 °C
1.29 1.54P(H2O) = 1 atm
v = 39 m/s
T = 1200 °C
1.33 2.19P(H2O) = 1 atm
v = 42 m/s
T = 1300 °C
0.83 3.08P(H2O) = 1 atm
v = 45 m/s
Lucato et
al.1
SiC
T = 1160 °C
0.5–0.8 n/aP(H2O) = 1 atm
v = 260 m/s
T = 1350 °C
0.6–0.7 n/aP(H2O) = 1 atm
v = 160 m/s
Golden and
Opila2
SiO2
T = 1300 °C
P(H2O) = 1 atm
v = 172 m/s
4.13 n/a
1 [Dos Santos E Lucato et al., 2011]
2 [Golden et Opila, 2016]
3 This value is expressed in SiO2 recession rate
In this study, the measured and calculated SiC recession rates at 1100 °C are in good
agreement. On the contrary, the measured SiC recession rate at 1300 °C is more than
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three times lower than the calculated one. This behavior is explained by the Leidenfrost
eﬀect inside the mullite tubes. A mullite tube has an inlet part outside the oven (at room
temperature) and its outlet part inside the oven (at high temperature). As the water ﬂow
rate is low and constant, it could be considered that, inside the tube, the water ﬂow is
laminar (Reynolds number Re  1) with a constant linear velocity of 6.3 mm/s. The
vaporization zone, i.e. where the phase change occurs, begins just before the water enters
inside the oven, and spreads over 10 mm long. This zone is easily identiﬁed a posteriori
because few impurities (salts) are liberated when water vaporizes, and leaves a charac-
teristic yellow color. Therefore, when the water ﬂows along the tube, the internal tube
temperature rises rapidly above the saturation temperature and boiling takes place. Ac-
cording to the typical boiling curve of water illustrated in Figure 7.5 [Incropera et DeWitt,
1996], there are several boiling regimes depending on the excess temperature ΔTe: the dif-
ference between the temperature of the internal tube temperature Ts and the saturation
temperature of the ﬂuid Tsat. When the oven internal temperature is set to 1100 °C, the
thermal gradient is moderate so that nucleate boiling regime takes place and heat transfer
between tube wall and water is optimal, resulting in complete water vaporization. When
the oven temperature increases up to 1300 °C, thermal gradient increases as well, so that
transition regime takes place before the complete water vaporization. This implies that
heat transfer is degraded until the Leidenfrost point and the remaining liquid water is
then surrounded by a steam ﬁlm which prevents the water droplets to receive enough
heat to vaporize and transports the water droplets outside the tube. This droplet spray
has been observed experimentally when the oven internal temperature was set to 1300
°C. It leads to sample surface cooling which drastically decreases the SiC recession rate.
Moreover, using Equations (2) and (3), a SiC recession rate of 0.8 μm/h is predicted for a
temperature of 1000 °C, which conﬁrms the cooling eﬀect of the droplet spray.
In addition, corrosion replication tests have been realized on SiC at 1200 °C during 24
hours. Four samples were placed on the sample holder in order to verify that all four
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Figure 7.5 Typical boiling curve for water at 1 atm: surface heat ﬂux q′′s as
a function of excess temperature ΔTe = Ts − Tsat, after [Incropera et DeWitt,
1996]
injection tubes generate water vapor with similar properties. Proﬁlometer measurements
showed a recession depth with a mean value of 33 ± 3 μm for the four samples which
conﬁrms that all injection tubes are similar and the simultaneous four corrosion tests are
reproducible.
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7.4.2 Thermal cycling tests
7.4.2.1 Sources of thermal stress
According to Kingery et al. [Kingery, 1955], the origin of thermal stress is the diﬀerence
in thermal expansion of various parts of a system under condition such that free expansion
cannot take place. For the coating/substrate system, the thermal stresses in the coating
could be an addition of (i) deposition residual stress, (ii) isothermal exposure stress and
(iii) thermal fatigue stress.
At ﬁrst, deposition stress occurs during the deposition process and originates from primary
cooling (quenching stress of particles impinging the substrate) and secondary cooling (co-
oling to room temperature of the coating/substrate system after the deposition). These
deposition stresses could lead to the emergence of tensile stress in the coating and thus
cracking or spallation. After deposition, samples were placed one minute in an ultrasonic
bath in order to remove non-adherent particles because of the primary cooling and no
weight loss (under 1%) were recorded. Moreover, XRD analysis of as-sprayed coatings
didn’t show any peak shift due to surface in-plane residual stress which could arise from
secondary cooling. Therefore, no residual stress has been detected after the deposition
process.
During the 7-hours heat treatment at 1500 °C, isothermal stresses could develop while
sintering occurs in the coating due to the submicronic structure of as-sprayed coatings and
the solid state reactions. Grain coarsening and densiﬁcation are conjugated phenomenon
which take place during sintering; and a previous study [Émilien Darthout et Gitzhofer,
2016] highlighted that important densiﬁcation induces tensile stresses in the coating during
the cooling step which results in large vertical crack formation (segmentation cracks) from
stress relaxation as illustrated in Figure 7.6-2. Therefore, after the heat treatment, the
silicate phases are formed and tensile stresses due to sintering are relaxed so that, at this
stage, the coating is supposed in a reference state for thermal cycling tests.
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Figure 7.6 SEM micrographs after heat treatment at 1500 °C during 7 hours;
(1) Y2Si2O7 coating (no densiﬁcation) and (2) Y2Si2O7 –ZrO2 with segmentation
cracks resulting from densiﬁcation, after [Émilien Darthout et Gitzhofer, 2016]
Finally, thermal fatigue is deﬁned by a repeated ﬂuctuation of temperature in a restrai-
ned system which produces cyclic thermal stresses leading ultimately to failure [Carden,
1963]. Considering coating/substrate thickness ratio (1/26), the SiC substrate imposes its
mechanical strain to the coating thus the latter is considered as the “restrained system”.
In that way, due to a coeﬃcient of thermal expansion diﬀerence between the substrate
and the coating, thermal stress could arise near the interface between both materials; but
also due to thermal gradient in the coating during heating or cooling, thermal stress could
develop inside the coating. So that repeated thermal cycles usually induce microcracks
formation and their propagation resulting in coating spallation.
7.4.2.2 Thermal shock resistance of coatings
SEM micrographs of thermal cycling tested samples are displayed in Figure 7.7 with their
references for comparison. No delamination has been noticed on any coatings after thermal
cycling tests.
SEM micrographs in Figure 7.7 clearly show that all coatings passed successfully thermal
cycling tests without macroscopic damage. Indeed, lutetium and yttrium silicate materials
have been chosen for their coeﬃcient of thermal expansion in agreement with the substrate
(see Table 7.4) as well as for their good thermal cycling resistance. Therefore, the thermal
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Figure 7.7 Representative BSE-SEM micrographs of L (1), LZ (2), Y (3) and
YZ (4) heat-treated coatings before (a) and after (b) thermal cycling test
cycling tests validate the yttrium and lutetium silicates choice as environmental barrier
coating material regarding their thermal cycling resistance properties.
The major phase of L coatings is the lutetium disilicate Lu2Si2O7 phase with additional
traces of lutetium monosilicate Lu2SiO5 phase, due to a lack of silica during the deposition
process. The monosilicate phase is reduced to traces so that L coatings composition can
be considered as homogeneous and no thermal stress are generated from composition
variation.
Y coatings are composed of two main phases: yttrium monosilicate Y2SiO5 and yttrium
disilicate β-Y2Si2O7. The monosilicate phase has a CTE twice higher than the disilicate
phase (see Table 7.4) which induce tensile stress upon cooling. This thermal stress arises
for the ﬁrst time during the heat treatment cooling step when the temperature drops from
1500 °C to ambient temperature in the oven at a rate of 7 °C/min. After the Y coating was
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Table 7.4 Coeﬃcient of thermal expansion (CTE) of bulk materials [Cao et al.,
2004; Le Chatelier, 1914; Richerson, 2006; Sun et al., 2009, 2008b; Ueno et al.,
2006a]
Material CTE (10−6 K−1)
Lu2Si2O7 3.84
β-Y2Si2O7 3.9
Y2SiO5 8.4
Stabilized ZrO2 9–11
α-cristobalite 9.5
β-cristobalite 4.5
SiC 3.8
thermally cycled following Figure 7.3 thermal evolution, no additional damage is observed
which conﬁrms that the porosity structure renders the coating compliant to tensile stresses
by decreasing the apparent elastic modulus [Kováčik, 1999].
For LZ and YZ coatings, the secondary phase of stabilized zirconia has a CTE three times
higher than rare earth silicates which could induce thermal stresses. The zirconia grains
addition aﬀects the yttrium or lutetium silicate grains morphology (see Figure 7.8) and
gives to these silicate grains a more circular shape by pining eﬀect (see [Émilien Darthout
et Gitzhofer, 2016]). Therefore, the grain boundaries are homogeneously distributed which
favors an homogeneous distribution of thermal stresses. LZ and YZ coatings have also a
third silica (β-cristobalite) phase identiﬁed by XRD. As-sprayed LZ and YZ coatings show
an amorphous silica excess which crystallizes during the heat treatment at 1500 °C in
β-cristobalite. During the heat treatment cooling step, the β-cristobalite phase transforms
into α-cristobalite at 200 °C and this phase transformation is displacive with a volume
contraction about 4% [Himmel et al., 1987; Withers et al., 1989]. Therefore, additional
tensile stress arises in the coating at 200 °C due to the β-to-α cristobalite transformation.
The inverse transformation α-to-β occurs at 300 °C during the next heating step which is
accompanied by the inverse volume expansion. Breneman et al. [Breneman et al., 2015]
studied the hysteresis on α-β transition temperature when a cristobalite powder is subjected
to repeated thermal cycles. They observed that cristobalite grains with a diameter inferior
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to 38 μm didn’t show hysteresis. They explain this phenomenon by microcracks appearing
in large cristobalite grains and not in grains smaller than 38 μm. In YZ and LZ coatings,
the cristobalite grains have a diameter around 2 μm [Émilien Darthout et Gitzhofer, 2016],
so that these grains can certainly accommodate tensile stresses which develop during the
repeated thermal cycling tests. Therefore, coating spallation can be avoided.
Figure 7.8 SEM micrographs of heat-treated Y2Si2O7 (left) and Y2Si2O7 with
additional ZrO2 (right) coatings (zirconia grains indicated by white arrows)
All coatings present a cristobalite interphase between the coating and the substrate (see
Figure 7.9) which is induced at high temperature by oxygen diﬀusion through the coating
resulting in substrate oxidation [Cojocaru et al., 2013; Lee et al., 2003]. This thermally
grown oxide (TGO) layer of cristobalite is subjected to tensile stress during cooling due to
the above-mentioned β-to-α cristobalite displacive transformation. Based on experimental
results, Richards et al. [Richards et al., 2015a] proposed a delamination mechanism of an
EBC system which develop a similar silica TGO layer. After exposing the tri-layer EBC
system (Si/mullite/Yb2SiO5) to thermal cycling and water vapor environment at 1316 °C,
they observed that the TGO layer with a thickness higher than 10 μm causes the EBC
delamination by microcracking (due to cristobalite α-β transformation). After Richards et
al., this cristobalite TGO layer is considered as the major weakness of the EBC systems.
In our experiments, no EBC delamination has been observed after thermal cycling tests
despite the presence of a cristobalite TGO layer. Indeed, Figure 7.9 shows the presence
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of isolated microcracks in the TGO layer but the TGO layer is thin enough (under 3 μm)
to avoid catastrophic delamination during thermal cycling tests.
Figure 7.9 (a) BSE-SEM micrograph of YZ coating after thermal cycling test
showing cristobalite TGO layer (2.7 μm thick) with isolated microcracks indi-
cated by black arrows (b) enhanced phase contrasts of the same micrograph
highlighting the vertical microcracks and the TGO layer
7.4.3 High-temperature corrosion tests
7.4.3.1 EBC performances under high-temperature water vapor exposure
Figure 7.10 displays BSE-SEM micrographs of coating cross-sections after water vapor
exposure at 1200 °C during 24 hours. The four water vapor jets were directed normally
to the four samples center and the coating spallation (ﬂakes of coating material that are
broken oﬀ the substrate by corrosion of the TGO layer) occurs at the impingement points
of the water vapor jets. The spallation percentage is estimated using image analysis on
photographs of samples after corrosion tests. The SEM observations in Figure 7.10 were
made at the edge of the spallation zone in order to illustrate the integrity of the remaining
coating.
After heat treatment in air at 1500 °C during 7 hours, the TGO layer has an average
thickness inferior to 1 μm, see Figure 7.11. After corrosion tests, the TGO thickness
has increased and measurements are reported in Table 7.5. According to Richards et al.
162 CHAPITRE 7. TESTS DE CYCLAGE THERMIQUE ET CORROSION
Figure 7.10 Representative BSE-SEM micrographs of L, LZ, Y and YZ coatings
after corrosion tests (24 hours at 1200 °C and 1 atm-100% H2O)
[Richards et al., 2016b], the TGO thickness growth is driven by oxygen diﬀusion through
Yb2Si2O7 and has been estimated at 1.44 nm/h for a 100-μm thick dense coating when
exposed to 90% vol. H2O and 10% vol. O2 atmosphere at 1316 °C. From our results
summarized in Table 7.5, the TGO thickness growth rate has been measured between 100
and 150 nm/h which represents a value 100 times higher than Richards’ one. Therefore,
this suggests that oxidizer transport is much faster that molecular diﬀusion. Indeed, the
water vapor can migrate through coatings porosity which provides a direct pathway for
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oxidizer to the substrate. Moreover, according to the discussion on section 7.4.2.1, the
TGO thickness has to be controlled and minimized in order to prevent spallation during
thermal cycles.
Figure 7.11 BSE-SEM micrograph of LZ coating reference (after the heat treat-
ment at 1500 °C during 7 hours) showing the TGO layer of 0.7 ± 0.1 μm
Table 7.5 Morphological characteristics of L, LZ, Y and YZ coatings after 24
hours at 1200 °C in water vapor atmosphere
Coating
Thickness (μm) Spallation
percentage (%)
TGO thickness (μm)
Before After Before After
L 17.5 ± 1.1 17.6 ± 0.9 1.7 0.4 ± 0.1 3.9 ± 0.2
LZ 28.7 ± 1.1 27.4 ± 1.0 1.1 0.7 ± 0.1 3.1 ± 0.2
Y 21.5 ± 0.8 22.1 ± 1.1 0 0.5 ± 0.1 4.0 ± 0.6
YZ* 73.2 ± 2.1 n/a 19.6 0.6 ± 0.1 n/a
* EBC layer was spalled oﬀ under the water vapour injection point
Through-coating cracks provide a pathway for water vapor to the SiC substrate and cause
substrate oxidation and recession. There are two potential oxidation reactions according
to Opila et al. [Opila, 2003]:
SiC + 3H2O(g)
kp−−→ SiO2 + 3H2(g) + CO(g) (7.4)
SiO2 + 2H2O(g)
kl−−→ Si(OH)4(g) (7.5)
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The SiC oxidation by water vapor occurs by diﬀusion of water vapor through the TGO
layer and is expressed by Equation 7.4. The oxidation kinetic is described by a parabolic
rate constant kp which varies with the partial pressure of water and the temperature.
This oxidation reaction is limited by the diﬀusion of oxidant species through the silica
scale [Opila, 2003; Opila et Hann, 1997]. Equation 7.5 represents the silica volatilization
by reaction with water vapor. The silica volatilization kinetic is described by a linear
rate constant kl which varies with the partial pressure of water, the total pressure, the
temperature and the gas velocity. The silica volatilization reaction is limited by the
transport of Si(OH)4(g) species through the gaseous boundary layer. The SiC oxidation
and silica volatilization reactions occur simultaneously and are described by paralinear
kinetics [Opila, 2003]. The parameter dependence derived from the paralinear model of
SiC oxidation and silica volatilization explains both morphology of corrosion voids created
on SiC substrate observed in Figure 7.10 and reproduced in Figure 7.12.
Figure 7.12 BSE-SEM micrographs of coatings after corrosion test showing
corrosion voids and cracks; (a) L coating with thin crack and SiO2 layer is
highlighted between the arrows; (b) LZ coating with large crack
Figure 7.12 shows two representative corrosion voids: the ﬁrst is characterized by thin
cracks and a thin corrosion void along the silica interphase; and the second is characte-
rized by large cracks and a deep corrosion void located at the bottom of the crack. The
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main diﬀerence between both types of corrosion voids is the limiting oxide thickness xL,
expressed by derivation from the paralinear model [Opila, 2003; Tedmon, 1966]:
xL =
kp
2 kl
(7.6)
This limiting oxide thickness is the thickness of the silica scale between the corrosive
environment and the SiC substrate. It results from the competition between SiC oxidation
and silica volatilization reactions. In the case of the thin cracks (Figure 7.12-a), the limiting
oxide scale is visible and is approximately 1 μm thick. Considering that the steady state
is achieved, the presence of this limiting oxide thickness conﬁrms the paralinear kinetic of
oxidation/volatilization and suggests that both reactions are taking place. In the case of
large cracks (Figure 7.12-b), this oxide scale is not visible at the bottom of the void —
as in pure SiC oxidation preliminary experiments (paragraph 7.4.1) — and it is supposed
too thin to appear on SEM micrographs. The "absence" of oxide scale is an indication
of the predominance of the volatilization over the oxidation reaction. Considering the
volatilization reaction limited by product transport, large cracks allow a rapid extraction
of the volatile by-products by convection which results in enhanced corrosion compared to
thin cracks where mass transport is achieved by diﬀusion. Therefore, the corrosion voids
morphology is related to the crack width.
Moreover, the vertical crack width is correlated with the EBC spallation percentage after
the corrosion test (see Table 7.5). Y coating shows only a few thin cracks and, after 24
hours at 1200 °C in 100% water vapor atmosphere, the coating has no spallation but only
few TGO corrosion spots. L and LZ coatings have more numerous thin cracks which leads
to a more rapid TGO corrosion. The spallation percentage is under 2% after the corrosion
test. YZ coating has the largest vertical cracks which induce catastrophic spallation under
water vapor action. This is explained by the ease for water vapor to reach the substrate
and the TGO. As the silica volatilization reaction has a fast kinetic, the TGO is corroded
166 CHAPITRE 7. TESTS DE CYCLAGE THERMIQUE ET CORROSION
which induces the rapid coating spallation. In fact, as demonstrated by Richards et al.,
the corrosion of the TGO is the EBC major weakness when exposed to water vapor at
high temperature [Richards et al., 2015a].
7.4.3.2 Recession of coating materials
Bulk rare earth silicates have demonstrated their resistance to water vapor corrosion at
high temperature in the literature [Lee et al., 2005; Stolzenburg et al., 2016; Tian et al.,
2016; Ueno et al., 2006a,b]. Table 7.5 contains the coating thickness measurements before
and after corrosion tests and their spallation percentage. As expected, all coatings showed
an excellent resistance to water vapor corrosion with no thickness decrease.
Macroscopic corrosion damages are observed from the coating spallation which are caused
by the corrosion of the silica TGO layer as demonstrated in the previous section. L and Y
coatings show a low spallation — even no spallation for Y coating — due to the presence
of thin cracks which limit water vapor access to the TGO layer and the SiC substrate. LZ
coating also shows a low spallation because large cracks are present but not predominant.
Nevertheless, the YZ coating only exhibits large cracks with an average aperture of 20 μm,
which doesn’t provide an eﬃcient barrier to water vapor, resulting in its fast spallation.
The chemical stability of the coatings was also analyzed by XRD after corrosion tests.
Rare earth silicates are known to be corrosion resistant but they actually react — at very
low constant rates of reaction — with water vapor. Table 7.6 resumes the coating surface
compositions before and after the corrosion tests.
L coating is composed of a Lu2Si2O7 major phase and a Lu2SiO5 minor phase before
corrosion tests. After corrosion, Lu2Si2O7 phase content seems unchanged while Lu2SiO5
content is reduced to traces. Ueno et al. found that Lu2Si2O7 has a better corrosion
resistance than Lu2SiO5 [Ueno et al., 2006b]. Above 1300 °C, Lu2Si2O7 dissociates into
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Lu2SiO5 under the water vapor action following [Ueno et al., 2006c]:
Lu2Si2O7 + 2H2O(g) −−→ Lu2SiO5 + Si(OH)4(g) (7.7)
But in our case, the corrosion test temperature was set at 1200 °C so that the Lu2Si2O7
phase is stable. Moreover, Ueno et al. found that when Lu2SiO5 is exposed to water vapor
above 1300 °C, evaporated species have a Si/Lu composition ratio equal to 1/2 [Ueno et al.,
2011]. Therefore, Lu2SiO5 dissociates under water vapor at 1200 °C and the by-product
species are gaseous lutetium and silicon hydroxides. Indeed, it is well known that SiO2 is
very sensitive to high-temperature water vapor but so are rare earth oxides. Courcot et
al. studied the thermochemical stability of rare earth oxides in moist environment at high
temperature and volatility rate of rare earth oxides appears close to that of SiO2 and is
dependant of rare earth ionic radius: the larger the ionic radius, the higher the corrosion
resistance is [Courcot et al., 2010b,c].
Before the corrosion test, the LZ coating was composed of Lu2Si2O7 and ZrO2 with an
excess of SiO2. As expected, after corrosion test, the SiO2 phase has been vaporized into
silicon hydroxide and Lu2Si2O7 and ZrO2 stay stable. The stability of Lu2Si2O7 at 1200 °C
has already been observed in the L coating, and ZrO2 is known for its strong water vapor
corrosion resistance [Fritsch et al., 2006].
Before corrosion test, the Y coating was composed of Y2SiO5 major phase, Y2Si2O7 se-
condary phase and Y2O3 traces which remains because of a lack of silica input during
the deposition process. After corrosion test, the composition ratio between Y2Si2O7 and
Y2SiO5 has been estimated at 1/1 thanks to the XRD Reference Intensity Ratio factors.
Therefore, even when considering the corrosion of both yttrium silicates, Y2SiO5 appears
to decompose faster than Y2Si2O7. However the literature tends to assign a better corro-
sion resistance to Y2Si2O7 compared to Y2SiO5 [Courcot et al., 2010a] which is conﬁrmed
in our experiments.
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Table 7.6 XRD analysis of coatings before and after the water vapour corrosion
tests with qualitative estimations of phases ratios (S for strong, M for medium,
w for weak and t for trace)
Coating Surface composition Observations
L
Before Lu2Si2O7 (S); Lu2SiO5 (w) Lu2SiO5 lossAfter Lu2Si2O7 (S); Lu2SiO5 (t)
LZ
Before Lu2Si2O7 (S); ZrO2 (S); SiO2 (M) SiO2 lossAfter Lu2Si2O7 (S); ZrO2 (S)
Y
Before Y2SiO5 (S); β-Y2Si2O7 (M); Y2O3 (t) Y2SiO5 lossAfter β-Y2Si2O7 (M); Y2SiO5 (M); Y2O3 (w)
YZ
Before β-Y2Si2O7 (S); YSZ (S); SiO2 (M) SiO2 lossAfter β-Y2Si2O7 (S); YSZ (S)
Before the corrosion test, the YZ coating was composed of Y2Si2O7 and ZrO2 with an
excess of SiO2. After the corrosion test, the Y2Si2O7 and ZrO2 phases remain stable while
the cristobalite was corroded away by water vapor.
These results demonstrate that lutetium and yttrium di-silicates are more stable than
mono-silicates; and that rare earth silicates are more stable than simple oxides such as
yttria, lutetia or cristobalite in water vapor environment at 1200 °C.
7.5 Conclusion
The custom-made oven has demonstrated its capabilities in terms of thermal cycling and
high temperature corrosion. With +45 and –55 °C/s, as respectively heating and cooling
rates, thermal cycling experiments are eﬃcient to test the mechanical behaviour of coa-
ting/substrate systems under high thermal gradients. Bulk SiC corrosion experiments
show recession rates of about 1 μm/h at 1200 °C in a saturated water vapor atmosphere
which is close to recession rates observed in industrial turbines under service conditions.
Coatings have been successfully thermal cycled and have withstood thermal cycles without
delamination. Their porous structure increases their damage resistance to thermal cycling
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test. The major weakness of yttrium and lutetium silicate EBC is the presence of a ther-
mally grown oxide layer at the EBC/SiC interface. This TGO layer is made of cristobalite
which exhibits a displacive β-to-α transformation at 200 °C during cooling, accompanied
by a volume contraction of about 3–5%. In our coatings, the TGO layer measures less
than 10 μm thick which is too thin to induce catastrophic microcracking when samples
are thermal cycled.
During water vapor exposition at 1200 °C, the performances of the environmental barrier
coatings has been evaluated. Despite the stability of coating materials, the protection
wasn’t eﬀective due to the presence of vertical cracks which provide a corrosion path for
water vapor to the sensitive SiC substrate and silica TGO layer. Nevertheless, the rare
earth silicates have demonstrated their stability under water vapor. No EBC recession has
been measured after 24 hours of exposure but only the coating surface composition has
been modiﬁed. The rare earth disilicates have shown a better stability under water vapor
exposure at 1200 °C than rare earth monosilicates which were dissociated under the water
vapor corrosion
Therefore, the optimal environmental barrier coating should be (i) thin to avoid sintering
and large vertical cracks; (ii) made of rare earth di-silicate with a secondary phase such as
stabilized ZrO2 and (iii) porous in order to provide a compromise between a good thermal
shock damage resistance and the water vapor impermeability.
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CHAPITRE 8
Conclusion générale
La technologie de projection thermique par plasma RF a démontré sa polyvalence pour
la synthèse de revêtements nanostructurés et poudres ultraﬁnes grâce à l’utilisation de
précurseurs liquides. La maîtrise du procédé de projection se traduit par un choix optimal
des paramètres du procédé, mais également des espèces chimiques utilisées comme précur-
seurs. Les paramètres du procédé déﬁnissent les propriétés physicochimiques du plasma
thermique : sa viscosité, sa conductivité thermique, sa température, sa vitesse d’écoule-
ment ou encore sa nature chimique. Autant de paramètres qui conditionnent l’état dans
lequel les particules fondues impactent le substrat et construisent un revêtement pouvant
être poreux ou dense. Mais aussi la simple modiﬁcation de la nature chimique des précur-
seurs entraine la modiﬁcation de la densité des revêtements, allant de dense à très poreux.
La compréhension des phénomènes physicochimiques mis en jeu lors de la décomposition
thermique des précurseurs liquides est la clé du contrôle du procédé de projection.
Tout au long de ce projet de recherche, nous avons tenté de synthétiser des revêtements
de silicates de terres rares et plus précisément silicates de lutécium et d’yttrium. Les
précurseurs de lutécium et d’yttrium ont été choisis sous forme de nitrates en raison
de leur coût et de leur disponibilité. Ces précurseurs formant respectivement des oxydes
de lutécium et d’yttrium par pyrolyse dans un milieu riche en oxygène. Concernant le
précurseur de silicium, la pyrolyse du TEOS aboutit à la formation de silice en présence
d’oxygène. En revanche, l’analyse de la composition des revêtements après synthèse montre
que pour atteindre une quantité donnée de silice dans le revêtement, les quantités initiales
de précurseurs doivent être multipliées par 4. Ceci indique qu’entre l’introduction des
précurseurs liquides dans le plasma thermique et le dépôt des espèces sur le substrat,
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75% de la silice sont « perdus » au sens de « non déposés sur le substrat ». Cette silice
« perdue » s’est soit évaporée à cause de l’apport de chaleur important du plasma pour
ensuite se condenser sur les parois froides du réacteur, soit les particules de silice sont
trop ﬁnes et sont entrainées par l’écoulement gazeux à l’approche du substrat plutôt que
d’être déposées sur ce dernier. De plus, ces pertes de matière ne semblent pas concerner les
particules d’oxydes de lutécium ou d’yttrium. En eﬀet, les températures de vaporisation
des oxydes de terres rares (4300 °C pour l’oxyde d’yttrium et 3980 °C pour l’oxyde de
lutécium) sont beaucoup plus élevées que celle de la silice (2950 °C). La silice est donc plus
à même d’être évaporée durant son trajet dans le jet de plasma ce qui réduit d’autant plus
la taille des particules en question et favorise leur entrainement par l’écoulement gazeux.
Des pertes de silice similaires ont été observées lors de l’utilisation de Ludox.
De manière générale, la nature chimique des précurseurs conditionne leur mécanisme de
décomposition thermique et ainsi la morphologie des particules d’oxydes résultantes. Il a
été observé, dans des conditions de synthèse identiques, que les nitrates ont tendance à
former des particules de diamètre inférieur à 100 nm alors que les particules issues de la
décomposition des alcoolates ont un diamètre inférieur à 50 nm. Les particules de zircone
formées à partir d’oxynitrate de zirconium ZrO(NO3)2 · 6H2O et d’orthozirconate de té-
traéthyle Zr(OC2H5)4 sont diﬀérentes à cause de la pyrolyse des précurseurs qui dans le
cas du nitrate s’opère à 350 °C et est endothermique alors que dans le cas de l’alcoolate
métallique, la pyrolyse a lieu à 235 °C et est exothermique. Lors de l’introduction des
gouttelettes de précurseurs dans le plasma, une couche solide se forme en surface due à
l’évaporation du solvant et à la précipitation des solutés. L’explosion de cette coquille due
à l’augmentation de sa pression interne entraine la formation de gouttelettes « ﬁlles »
de précurseurs. Il peut être avancé l’hypothèse de la favorisation de l’explosion de cette
coquille dans le cas d’une pyrolyse à basse température et exothermique (cas des alcoo-
lates), entrainant la formation de gouttelettes « ﬁlles » plus ﬁnes. De ces dernières résulte
la formation de particules solides ultraﬁnes d’un diamètre inférieur à 50 nm.
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Il apparait donc clairement que l’utilisation de plusieurs précurseurs dont les propriétés
physicochimiques sont trop diﬀérentes aboutit in ﬁne à la formation de particules solides
totalement dissociées et dont les morphologies sont diﬀérentes. À l’inverse, l’emploi de deux
précurseurs relativement similaires, des nitrates de zirconium et d’yttrium en l’occurrence,
implique la formation d’alliages solides. Lors de la synthèse de revêtements dans le sys-
tème ternaire Y2O3 –ZrO2 –SiO2 l’analyse de la composition après déposition permet de
rendre compte de la composition des particules issues de la décomposition thermique des
précurseurs. Les analyses par diﬀraction des rayons X ont montré la présence de Zr3Y4O12
cristallisé et de silice amorphe. L’absence de silicate d’yttrium ou de zirconium montre
bien la dissociation des oxydes de terres rares issus de nitrates et de silice issue d’alcoolate
(TEOS). Or les deux précurseurs de zirconium et d’yttrium, étant tous deux des nitrates,
présentent des caractéristiques similaires quant à leur décomposition thermique dans le
plasma. Le fait d’obtenir ainsi un alliage d’oxydes de zirconium et d’yttrium dépend d’une
part du niveau moléculaire du mélange des précurseurs en solution, et d’autre part de leur
décomposition thermique quasi identique. Il apparait donc que la synthèse de revêtements
de silicates de terres rares ne pourra se faire sans un recuit thermique à haute température
permettant la réaction entre les oxydes de terres rares et la silice.
La structure des revêtements dépend des caractéristiques cinétiques et thermiques des
particules incidentes. À ce titre, la taille et la densité des particules, mais également leur
vitesse déﬁnissent les caractéristiques cinétiques ; leur température et conductivité ther-
mique constituent les principales caractéristiques thermiques. Ces caractéristiques étant
couplées entre elles et dépendant de plusieurs paramètres expérimentaux, l’élaboration
d’un plan d’expériences a permis d’évaluer statistiquement l’impact de facteurs clés sur la
structure des revêtements. Parmi les quatre facteurs retenus, la concentration initiale des
précurseurs dans la solution de départ apparait comme le facteur le plus inﬂuent tant pour
la densité du revêtement que pour son épaisseur. En eﬀet, l’augmentation de la concentra-
tion des précurseurs en solution permet de favoriser la formation de particules plus larges
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et plus nombreuses, permettant un meilleur écrasement sur le substrat sous forme d’ag-
glomérats et moins de pertes. Ensuite, la distance de projection et la pression de travail
inﬂuencent de manière moindre la structure des revêtements. L’augmentation de la dis-
tance de projection autorise un temps de vol des particules plus long et lors de leur impact
sur le substrat, les particules solides sont moins chaudes. La pression de travail inﬂuence
la vitesse d’éjection des gaz hors de la torche plasma et la longueur du jet de plasma. Une
faible pression de travail diminue la viscosité du jet de plasma et favorise l’augmentation
du volume de plasma. Le dernier facteur du plan d’expériences est le débit des gaz de pul-
vérisation, servant notamment à atomiser la solution de précurseurs sous forme de ﬁnes
gouttelettes. Ce facteur a un faible impact sur la structure des revêtements et son augmen-
tation implique principalement un refroidissement du plasma à l’endroit de l’injection des
gouttelettes. Du point de vue de l’application de barrière environnementale, le revêtement
doit présenter une structure poreuse pour bénéﬁcier d’une bonne résistance aux stress
induis thermiquement, mais sans présenter de porosité ouverte pour garantir une bonne
étanchéité à la vapeur d’eau. Ces critères étant idéaux, les conditions de synthèse per-
mettent de s’en approcher par l’utilisation d’une solution de précurseurs de concentration
relativement élevée (25% massique), d’une distance de projection la plus faible possible
(100 mm), d’une pression de travail réduite (10 kPa) et d’un débit des gaz de pulvérisation
le plus faible possible tout en garantissant une pulvérisation homogène (6,4 slpm). Ainsi les
revêtements présentent une structure poreuse et colonnaire. La porosité interne (porosité
intra-colonnaire) est évaluée autour de 30% après traitement thermique à 1500 °C pendant
7 heures et la porosité dite inter-colonnaire induite par les défauts d’empilement des parti-
cules incidentes et l’eﬀet d’ombrage des irrégularités ou rugosités des revêtements en cours
de construction doit être minimum. La porosité inter-colonnaire pouvant être réduite grâce
à un polissage du substrat avant déposition. Des mesures de conductivités thermiques, in-
férieures à 1 W/(m.K), ont montré que les revêtements synthétisés pouvaient également
être qualiﬁés de barrières thermiques. Les conductivités thermiques des revêtements étant
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extraites de mesures expérimentales obtenues par la méthode Flash Laser sur des échan-
tillons multicouches (substrat et revêtement) puis calculées grâce à l’optimisation d’un
modèle multiphysique du procédé de mesure par la méthode Flash Laser. Cette technique
a l’avantage de donner accès à la conductivité thermique inconnue d’une couche dans un
système multicouche sans la séparer mécaniquement ou chimiquement de l’assemblage.
Eu égard à la structure ultraﬁne des revêtements et leur caractère poreux, lors du trai-
tement thermique (7 heures à 1500 °C) nécessaire à la formation des silicates de terres
rares, est observé un phénomène de frittage s’accompagnant d’une densiﬁcation et d’une
augmentation de la taille des grains. La densiﬁcation des revêtements a été observée dans
des cas particuliers où la composition chimique des revêtements comportait un excès de
silice. Cet excès de silice provoque un frittage par ﬂux visqueux qui entraine une impor-
tante densiﬁcation. La conséquence de ce phénomène est l’apparition de larges ﬁssures
verticales dans le revêtement à cause des tensions induites par la densiﬁcation.
Après le traitement thermique, l’augmentation de la taille des grains des revêtements a
été observée et est directement liée à leur structure ultraﬁne. Le frittage en phase solide
s’accompagne de mouvements de matière ayant pour dessein de diminuer l’énergie totale
du matériau notamment en éliminant les joints de grains. Le frittage peut alors être vu en
termes de mouvements de joints de grains. La croissance des grains est d’autant plus rapide
et importante que les grains sont initialement petits. Ce phénomène est commun à tous les
nanomatériaux portés à haute température. Après traitement thermique à 1500 °C pen-
dant 7 heures, les revêtements de silicate d’yttrium sont composés de grains de diamètre
compris entre 50 nm et 1,5 μm et de forme aléatoire. Aﬁn de conserver la nanostructure des
revêtements ou du moins de limiter la croissance des grains, l’ajout d’une phase secondaire
non miscible a permis d’observer des mécanismes d’épinglage de Zener. En eﬀet, l’ajout de
zircone comme phase secondaire dans un revêtement de silicate d’yttrium a montré une
homogénéisation de tailles de grains de silicate d’yttrium pour des revêtements de com-
position Y2Si2O7 –0.25 ZrO2. Les grains de zircone, de diamètre inférieur à 200 nm, sont
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dispersés de manière homogène aux joints de grains et les grains de silicate d’yttrium sont
de tailles régulières dont les diamètres valent environ 1 μm après traitement thermique.
La nanostructure initiale du revêtement est donc perdue après le traitement thermique,
mais il persiste la présence de la phase secondaire de zircone dont les tailles de grains
sont nanométriques. De plus, la circularité des grains de silicate d’yttrium a augmenté de
10% grâce à l’épinglage de Zener. Aﬁn de garantir la conservation de la nanostructure, il
peut être envisagé de diminuer la température de traitement thermique et donc diminuer
également la température d’utilisation de telles barrières environnementales.
Du point de vue des performances, les barrières environnementales synthétisées à partir
de silicates de lutécium et d’yttrium ont été testées à l’aide d’un four construit pour
reproduire les conditions d’oxydation par la vapeur d’eau et de stress thermique ayant lieu
dans un turboréacteur. L’exposition de carbure de silicium sous un ﬂux constant de vapeur
d’eau à 1300 °C pendant 24 heures a induit une érosion moyenne de 1 μm par heure, vitesse
d’érosion constatée dans les turboréacteurs commerciaux sur un matériau identique. Les
conditions expérimentales permettent donc de recréer des conditions d’oxydation similaires
à celles observées dans un turboréacteur. Durant les tests, aucun revêtement n’a subi
d’érosion, seulement un changement de composition en surface dû à l’exposition à la vapeur
d’eau. En eﬀet, grâce à une très bonne stabilité des disilicates de terres rares en présence
de vapeur d’eau, seules les phases minoritaires de monosilicate de terres rares et de silice
ont été dissociées sous l’action de la vapeur d’eau à 1300 °C. Les résultats valident donc
le choix des disilicates de terres rares pour l’application de barrière environnementale.
Néanmoins, à cause de la structure poreuse des revêtements, la vapeur d’eau parvient à
atteindre le substrat par le biais de ﬁnes porosités ouvertes ou, lorsqu’elles sont présentes,
par le biais de larges ﬁssures induites par une densiﬁcation trop importante du revêtement
lors du traitement thermique. De ces deux voies permettant à la vapeur d’eau de corroder
le substrat de carbure de silicium, les larges ﬁssures présentent une voie privilégiée par
rapport aux ﬁnes porosités du revêtement. La corrosion du substrat a lieu à l’interface
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entre le substrat et le revêtement, ce qui induit à terme une délamination de ce dernier.
Mécaniquement, en revanche, tous les revêtements ont montré une excellente stabilité lors
des tests de chocs thermiques. En eﬀet, la porosité des revêtements leur garantit une
excellente résistance aux stress thermomécaniques.
Ces travaux ont donc montré la faisabilité de revêtements ﬁnement structurés à l’aide du
procédé de projection thermique par plasma RF à partir de précurseurs liquides. L’appli-
cation de barrière environnementale requiert l’utilisation de silicates de terres rares et le
procédé employé permet de générer des revêtements composés d’oxydes simples : oxydes
de terres rares et silice. La formation de silicates de terres rares n’est obtenue qu’après
un traitement thermique à 1500 °C pendant 7 heures. Cette limitation découle des phéno-
mènes physicochimiques mis en œuvre lors de la décomposition des précurseurs liquides.
Leur trop grande diﬀérence en termes de limite de solubilité ou température de décompo-
sition amène cette séparation entre les oxydes formés. Aﬁn d’améliorer et d’optimiser ce
procédé pour la synthèse de matériaux complexes, les précurseurs choisis devraient avoir
des structures chimiques proches (alcoolates, nitrates, chlorates, etc.) aﬁn de garantir une
décomposition thermique homogène et simultanée de tous les précurseurs. Ceci pose égale-
ment des limites d’ordres chimique et économique, tous les composés imaginables ne sont
pas stables et certains précurseurs peuvent être très onéreux.
Une perspective innovante serait d’utiliser non plus des précurseurs liquides, mais de type
sol-gel. En eﬀet, le procédé sol-gel permettrait de synthétiser des matériaux très variés en
usant de précurseurs chimiquement très diﬀérents. La formation des matériaux complexes
de type silicate opérée préalablement sous forme de sols permettrait d’obtenir la formation
de gels de silicates de terres rares, qui pourraient ensuite être séchés et broyés. Ainsi les
précurseurs s’apparenteraient à une suspension et ainsi le choix du solvant devient le
facteur clé du procédé de projection thermique.
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Quant au procédé de projection thermique à partir de solutions, une meilleure connais-
sance des phénomènes mis en jeu lors des interactions entre les précurseurs et le plasma
thermique permettrait d’optimiser le contrôle du procédé de synthèse. La compréhension
des phénomènes de transport à l’intérieur des gouttelettes de précurseurs, lorsque plusieurs
espèces possédant des caractéristiques physicochimiques diﬀérentes sont présentes, serait
une piste pour élaborer de nouvelles structures sous forme de poudres ou de revêtements.
Concernant l’application de barrière environnementale, il a clairement été démontré que
la moindre porosité permettait le passage de la vapeur d’eau jusqu’au substrat. Ainsi une
structure multicouche ou gradée devient une alternative dont au moins une couche est
imperméable, c’est-à-dire dense, mais celle-ci devrait être la plus mince possible aﬁn de
résister aux diﬀérentes contraintes thermomécaniques. D’autres couches pourront servir
de barrière thermique ou bien avoir pour fonction d’accommoder les contraintes thermo-
mécaniques du système substrat/revêtement. Des études récentes utilisent des procédés
conventionnels (type projection thermique à partir de poudres micrométriques) pour syn-
thétiser les barrières environnementales multicouches. Le principal objectif de cette thèse
était d’explorer l’utilisation de précurseurs liquides. Du fait du caractère novateur de ce
procédé, il n’existe pas d’étude comparative directe entre l’utilisation de précurseurs sous
forme de poudres micrométriques et de liquides pour des applications de barrières envi-
ronnementales. Cela serait ﬁnalement une perspective intéressante de recherches futures.
ANNEXE A
Validation des ANOVA
Several assumptions of the ANOVA have to be checked in order to validate the model :
(i) the normality of residual distributions, (ii) the independence of observations and (iii)
the homogeneity of variances. In Design Expert, these assumptions can be graphically
validated by the analysis of internally studentized residuals : “normal probability”, “Re-
siduals vs. Run” and “Residuals vs. Predicted” plots estimate respectively the validity
of normality, independence and homogeneity assumptions. The “normal probability” plot
indicates whether the residuals follow a normal distribution, in which case the points will
follow a straight line. The independence of observations ensures that there is no correlation
between error terms or between independent variables and error. The “Residuals vs. Run”
plot displays the evolution of internally studentized residuals versus the experimental run
order. The plot should be a random scatter without any trend ; otherwise a time-dependent
variable had inﬂuenced the response during the experiment. The homogeneity of variances
means that the variance of data should be the same and the “Residuals vs. Predicted”
plot gives an overview of the internally studentized residuals versus the ascending predic-
ted response values. The plot should be a random scatter ; otherwise a transformation is
needed to meet the homogeneity assumption.
Figures A.1, A.2 and A.3 display the 3-plots diagnosis of the ANOVA which provides a
graphical validation of the reﬁned model for the deposition rate, intercolumnar porosity
and intracolumnar porosity responses respectively.
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Figure A.1 Validation of ANOVA assumptions for deposition rate response :
(a) “normal probability” plot, (b) “Residuals vs. Run” plot and (c) “Residuals
vs. Predicted” plot
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Figure A.2 Validation of ANOVA assumptions for intercolumnar porosity res-
ponse : (a) “normal probability” plot, (b) “Residuals vs. Run” plot and (c)
“Residuals vs. Predicted” plot
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Figure A.3 Validation of ANOVA assumptions for intracolumnar porosity res-
ponse : (a) “normal probability” plot, (b) “Residuals vs. Run” plot and (c)
“Residuals vs. Predicted” plot
ANNEXE B
Détermination de la conductivité thermique des
revêtements
COMSOL Multiphysics 4.3a (Burlington, MA, USA) and the heat transfer module have
been used to build the ﬁnite element model and compute thermal properties of the coa-
tings. Using the experimental thermal history curve of two-layer samples from laser ﬂash
experiments, the unknown thermal conductivity of the coatings can be extracted by ﬁtting
computed thermal history curve with experimental one considering the system illustrated
in Figure B.1. A temperature history curve example is displayed on Figure B.2 and the
half-max-time t1/2 is represented.
Figure B.1 2D axisymmetric view of the system implemented in COMSOL
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Figure B.2 Typical normalized temperature history curve illustrating the tem-
perature rise on the sample rear face when laser ﬁres at t = 0 on the front
face
B.1 Modelling strategy
The experimental thermal history curve recorded on laser ﬂash analyzer depends on the
sample geometry (thickness) and thermal properties of the sample (thermal conductivity,
heat capacity and density). Laser ﬂash analysis computes the thermal diﬀusivity from the
measurement of the half-max-time t1/2 (see Figure B.2) which is the duration between
the laser ﬂash and the time when the temperature at sample rear face reaches half of its
maximum. Basic laser ﬂash analysis [Parker et al., 1961] considers the ideal case assuming
in particular : adiabatic conditions, a uniform pulse absorption and inﬁnitesimal short pulse
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duration. Multiple corrections could be applied to the laser ﬂash analysis in order to take
into account radiation and convection on the surface [Clark et Taylor, 1975; Cowan, 1963]),
ﬁnite pulse-time eﬀect [Azumi et Takahashi, 1981; Cape et Lehman, 1963; Heckman, 1973].
Recent work improved mathematical models by considering facial and radial heat losses
(for cylindrical samples) and advanced pulse shapes [Blumm et Opfermann, 2002; Josell
et al., 1995]. These models have been developed for sample constituted by a single material.
For two-layer composite samples, the models in the literature [Bulmer, R.F. et Taylor,
1974; Larson et Koyama, 1968] doesn’t take heat losses into account. Therefore, the ﬁnite
element method with parameter optimization has been selected to solve the problem of an
unknown thermal conductivity of a layer in a two-layer composite sample using a model
of the laser ﬂash experiment taking into account for the heat losses. The optimization step
adjusts the value of the unknown parameters in order to ﬁt the calculated thermal history
curves with experimental ones obtained by laser ﬂash analysis. The Levenberg-Marquardt
nonlinear least squares algorithm [Seber et Wild, 2003] was used as the nonlinear curve
ﬁtting algorithm.
B.2 Heat equations
Classical heat equation in solids without volumetric heat source is used to describe the
heat transfer by conduction in the SiC substrate :
ρCp
∂T
∂t
+ ∇ · (−k∇T ) = 0, (B.1)
with ρ the density (kg/m3), Cp the speciﬁc heat capacity at constant pressure (J/(kg.K)),
T the absolute temperature (K), t the time (s) and k the thermal conductivity (W/(m K)).
Due to the coating porosity, the equivalent volumetric heat capacity at constant pressure
(ρCp)eq and the equivalent thermal conductivity keq are introduced to describe the coating
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properties. The heat equation describing heat transfer in the coating becomes :
(ρCp)eq
∂T
∂t
+ ∇ · (−keq∇T ) = 0, (B.2)
with
(ρCp)eq = (1 − ε)ρsCp,s + ερfCp,f , (B.3)
where ε is the porosity and subscripts s and f stand for solid and ﬂuid respectively.
The equivalent volumetric heat capacity is approximated by the solid term only because
of the ﬂuid density is smaller than solid one by a factor of 103. The total porosity ε is
estimated from image analysis results by the approximation1 :
ε = 1 − (1 − εinter) × (1 − εintra) (B.4)
with εinter and εintra stand for respectively the inter-columnar porosity and the intra-
columnar porosity. The total porosity approximation allows to estimate the solid fraction
of coatings which is used in Equations B.2 and B.3.
The equivalent thermal conductivity keq (see Equation B.2) depends on thermal conduc-
tivities and volumetric fraction of the solid and the ﬂuid and the structure of the solid
matrix. When the porous matrix can be described by a simple and periodic geometry,
the equivalent thermal conductivity can be expressed in terms of thermal conductivities
of each phase and porosity [Kaviany, 2012]. As the coating has a complex and unsteady
two-scale porosity structure, the porous structure of the coatings cannot be described
accurately by an analytical expression. The equivalent thermal conductivity keq is an unk-
1We consider ﬁrst the inter-columnar porosity (for example 12%) and then the intra-columnar porosity
(for example 21%). The solid fractions are respectively 88% and 79%. Then, the global solid fraction is
calculated by multiplying 0.88 and 0.79 (= 0.69). Therefore, the total porosity is estimated by substracting
the global solid fraction to unity (= 0.31).
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nown parameter which is estimated by the modelling of the laser ﬂash measurement and
the ﬁtting process.
The coatings have demonstrated a strong chemical adherence on the SiC substrate after
heat treatment of as-sprayed coating due to the diﬀusion of oxygen atoms into the sub-
strate, resulting in the formation of a thin SiO2 interphase. Therefore, the thermal contact
resistance is negligible and the silica interphase were not taken into account in the model.
B.3 Laser pulse modelling
The laser pulse delivered by the laser ﬂash apparatus is internally measured by a photo
detector located between the laser cavity and the specimen to be analyzed. The pulse shape
used in the model is plotted in Figure B.3. Taking into account the real shape of the laser
pulse allows to eliminate approximations induced by simple ﬁnite pulse-time corrections
(Dirac, rectangular or triangular shape). The ﬁnite pulse time eﬀect is especially important
for sample of 1 mm thick, which is the case of SiC substrate used in this study. The pulse
power has no incidence on the thermal history curve recorded on the rear face [Albers et al.,
2001]. The radian pulse energy is calibrated experimentally and numerically to generate a
temperature rise about 4 °C on the rear face in order to minimize the heat losses.
B.4 Heat losses modelling
A heat-transfer coeﬃcient hc is used to describe heat loss by convection from all specimen
surfaces (facial and radial) by invoking a Newtonian cooling law [Baba et Ono, 2001] :
qconvection = −hc(T − Text) (B.5)
With qconvection the surface heat ﬂux (W/m2), hc the convective heat-transfer coeﬃcient
(W/(m2 K)), T the surface temperature and Text the ambient temperature (K).
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Figure B.3 Laser pulse shape delivered and recorded by the laser ﬂash appa-
ratus
Radiative heat loss are described by the Stephan’s law which has been mathematically
approximated by Equation B.6 because the temperature diﬀerence between the sample and
surroundings is small enough compared to the surroundings temperature (
T − Text
Text
 1).
qradiation = −σ(T 4 − T 4ext) ≈ −4σT 3ext(T − Text) (B.6)
With qradiation the surface heat ﬂux (W/m2), σ the Stefan-Boltzmann constant (5.7×10−8
W/(m2 K4)),  emissivity of the body, T the surface temperature and Text the ambient
temperature (K).
Therefore, a global heat-transfer coeﬃcient h (without physical meaning) is employed
to describe convective and radiative heat loss as boundary condition. This heat-transfer
coeﬃcient is an unknown parameter which is estimated by the optimization process.
qglobal = −h(T − Text) (B.7)
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B.5 Model validation
In order to validate the laser ﬂash model, thermographite reference has been used to
compare thermal conductivity results extracted from the model with the certiﬁed values.
The Figure B.4 shows the thermal history curve measured from laser ﬂash method and
the ﬁtted one generated by the ﬁnite element model for the thermographite reference.
Figure B.4 Thermal history curves of thermographite reference at 200 °C from
the experiment and the ﬁnite element model, and the residual plot. Fitted pa-
rameters k = 58.8 W/(m K) and h = 212.3 W/(m2 K)
The computed thermal conductivity of thermographite at 200 °C is 58.8 W/(m K) and the
certiﬁed value is 60.1 W/(m K) which corresponds to a relative error of 2.1%. Figure B.5
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plots the comparison of the thermal conductivity of thermographite between computed
and certiﬁed values. The computed thermal conductivity values from the ﬁnite element
model are within the 5%-error of certiﬁed values which validate the model strategy.
Figure B.5 Comparison of the thermal conductivity of thermographite between
calculated and certiﬁed values
SiC substrate samples have been also tested. Figure B.6 shows thermal history curves from
laser-ﬂash experiment and ﬁnite element model after optimization.
At 200 °C, the computed thermal conductivity is 109.9 W/(m K) and the thermal conduc-
tivity obtained from thermal diﬀusivity measurement 114.6 W/(m K) which corresponds
to an error of 4.1%. Therefore, the model methodology is validated. Both experimental and
modelled thermal history curves are in agreement for both samples as demonstrated by
the residual plots. The 1 mm-thick SiC sample reaches the lower bound for sample thick-
ness recommended for laser ﬂash method because the laser pulse duration (about 470 μs)
and the heat propagation time among the sample have the same order of magnitude. In
that case, the beginning of the thermal history curve is mixed with the laser pulse artifact
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Figure B.6 Thermal history curves of SiC reference at 200 °C from the ex-
periment and the model, and the residual plot. Fitted parameters k = 109.9
W/(m K) and h = 239.4 W/(m2 K)
recorded when the laser ﬂashes. The diﬀerence between experimental and modelled curve
after 0.1 s is probably due to the heat losses model.
The Figure B.7 shows the comparison of the SiC thermal conductivity between computed
and the thermal diﬀusivity measurements.
More accurate model would better represent the reality by choosing two diﬀerent heat
transfer coeﬃcients for front/rear and radial faces. Owing to the fact that adding para-
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Figure B.7 Comparison of the thermal conductivity of SiC between ﬁnite ele-
ment computation and thermal diﬀusivity measurements
meters into the ﬁtting procedure will increase the iteration number of the optimization
algorithm, this solution was not retained in order to keep a moderate computational time.
The ﬁrst approximation with a single heat-transfer coeﬃcient for all surfaces gives accurate
results within 5% error.
B.6 Results
The Figure B.8 exhibits an excellent agreement between thermal history curves of expe-
riment and model in the case of a coated sample (run 1). The residual error is very low
which validates the model of heat transfer through a multilayer sample subjected to laser
ﬂash measurement.
The sensitivity plot in Figure B.9 presents the variation of the coating thermal conductivity
calculated from the ﬁnite element model depending on the error introduced in the input
parameters. The input parameters weight is coherent with the physics. The most sensitive
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Figure B.8 Thermal history curves of a coated sample (run 1) at 200 °C from
the experiment and the model, and the residual plot. Fitted parameters for
coating k = 1.1 W/(m K) and h = 383.9 W/(m2 K)
parameter is the substrate thickness which is well known and measured with a caliper
(precision about 1%). The coating thickness is the second most sensitive parameter and a
particular care has been taken to reduce the incertitude about 3%. The substrate thermal
conductivity is the third most sensitive parameter with a precision of 5% from [Munro,
1997] and conﬁrmed by laser ﬂash measurements. The coating porosity estimation by
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image analysis has a moderate sensitivity with an approximated error about 5%. All other
parameters have been estimated from the literature [Munro, 1997; Sun et al., 2008b].
Figure B.9 Sensitivity plot of all parameters used to build the ﬁnite element
model
LISTE DES RÉFÉRENCES
Aainsqatsi, K. (2008). http://commons.wikimedia.org/wiki/Image:Turbofan_
operation.png (page consultée le 2016-03-16).
Aguilar, D., Torres-Gonzalez, L., Torres-Martinez, L., Lopez, T. et Quintana, P. (2001).
A study of the crystallization of ZrO2 in the sol–gel system : ZrO2 –SiO2. Journal of
Solid State Chemistry, volume 158, numéro 2, p. 349–357.
Airbus (2015). Airbus. http://www.airbusgroup.com/int/en/
corporate-social-responsibility/airbus-e-fan-the-future-of-electric-aircraft.
html (page consultée le 2017-03-07).
Akoshima, M., Tanaka, T., Endo, S., Baba, T., Harada, Y., Kojima, Y., Kawasaki, A. et
Ono, F. (2011). Thermal diﬀusivity measurement for thermal spray coating attached
to substrate using laser ﬂash method. Japanese Journal of Applied Physics, volume 50,
numéro 11S, p. 11RE01.
Albers, A. P. F., Restivo, T. A. G., Pagano, L. et Baldo, J. B. (2001). Eﬀect of testing
conditions on the laser ﬂash thermal diﬀusivity measurements of ceramics. Thermochi-
mica Acta, volume 370, numéro 1-2, p. 111–118.
Allendorf, M. D. et Melius, C. F. (1993). Theoretical study of thermochemistry of mole-
cules in the silicon-carbon-chlorine-hydrogen system. The Journal of Physical Chemis-
try, volume 97, numéro 3, p. 720–728.
Angelici Avincola, V., Cupid, D. et Seifert, H. J. (2015). Thermodynamic modeling of
the silica volatilization in steam related to silicon carbide oxidation. Journal of the
European Ceramic Society, volume 35, numéro 14, p. 3809–3818.
ASTM International (2010). Test methods for determining average grain size.
Auger, M. et Sarin, V. (1997). The development of CVD mullite coatings for high tempe-
rature corrosive applications. Surface and Coatings Technology, volume 94-95, p. 46–52.
Azumi, T. et Takahashi, Y. (1981). Novel ﬁnite pulse-width correction in ﬂash ther-
mal diﬀusivity measurement. Review of Scientiﬁc Instruments, volume 52, numéro 9,
p. 1411–1413.
Baba, K., Shohata, N. et Yonezawa, M. (1989). Synthesis and properties of ultraﬁne AlN
powder by rf plasma. Applied Physics Letters, volume 54, numéro 23, p. 2309–2311.
195
196 LISTE DES RÉFÉRENCES
Baba, T. (2009). Analysis of One-dimensional Heat Diﬀusion after Light Pulse Heating
by the Response Function Method. Japanese Journal of Applied Physics, volume 48,
numéro 5, p. 05EB04.
Baba, T. et Ono, A. (2001). Improvement of the laser ﬂash method to reduce uncertainty
in thermal diﬀusivity measurements. Measurement Science and Technology, volume 12,
numéro 12, p. 2046–2057.
Baba, T. et Taketoshi, N. (1999). Analysis of thermal diﬀusion in multi-layer thin ﬁlms
by a response function method. Dans Proceedings of Eurotherm 57. Microscale Heat
Transfer, volume 57. Edizione ETS, p. 285–292.
Bahat, D. (1970). Kinetic study on the hexacelsian-celsian phase transformation. Journal
of Materials Science, volume 5, numéro 9, p. 805–810.
Baldinozzi, G., Bérar, J. et Calvarin-Amiri, G. (1998). Rietveld Reﬁnement of Two-Phase
Zr-Doped Y2O3. Materials Science Forum, volume 278-281, p. 680–685.
Baldus, P., Jansen, M. et Sporn, D. (1999). Ceramic ﬁbers for matrix composites in high-
temperature engine applications. Science, volume 699, numéro 1999, p. 699–703.
Bansal, P. N. et Lamon, J. (2014). Ceramic matrix composites : materials, modeling and
technology. Wiley, 694 p.
Bastien, S. et Braidy, N. (2013). Controlled synthesis of nickel ferrite nanocrystals with
tunable properties using a novel induction thermal plasma method. Journal of Applied
Physics, volume 114, numéro 21, p. 214304.
Basu, S., Jordan, E. H. et Cetegen, B. M. (2008). Fluid mechanics and heat transfer of
liquid precursor droplets injected into high-temperature plasmas. Journal of Thermal
Spray Technology, volume 17, numéro 1, p. 60–72.
Basu, S. N. et Sarin, V. K. (2014). Thermal and environmental barrier coatings for Si-based
ceramics. Dans Comprehensive Hard Materials, volume 2. Elsevier, p. 469–489.
Becerro, A. I., Naranjo, M., Alba, M. D. et Trillo, J. M. (2003). Structure-directing eﬀect
of phyllosilicates on the synthesis of y-Y2Si2O7. Phase transitions in Y2Si2O7. Journal
of Materials Chemistry, volume 13, numéro 7, p. 1835.
Belmonte, M. (2006). Advanced ceramic materials for high temperature applications.
Advanced Engineering Materials, volume 8, numéro 8, p. 693–703.
LISTE DES RÉFÉRENCES 197
Bernard, B., Bianchi, L., Malié, A., Joulia, A. et Rémy, B. (2016). Columnar suspension
plasma sprayed coating microstructural control for thermal barrier coating application.
Journal of the European Ceramic Society, volume 36, numéro 4, p. 1081 – 1089.
Berthou, H., Neumann, V. et Hintermann, H. (1993). High frequency, inductively coupled
plasma torch for pure and doped silica deposition. Surface and Coatings Technology,
volume 61, numéro 1-3, p. 164–170.
Bertolissi, G., Chazelas, C., Bolelli, G., Lusvarghi, L., Vardelle, M. et Vardelle, A. (2012).
Engineering the microstructure of solution precursor plasma-sprayed coatings. Journal
of Thermal Spray Technology, volume 21, numéro 6, p. 1148–1162.
Bhatia, T., Ozturk, A., Xie, L., Jordan, E. H., Cetegen, B. M., Gell, M., Ma, X. et Padture,
N. P. (2002). Mechanisms of ceramic coating deposition in solution-precursor plasma
spray. Journal of Materials Research, volume 17, numéro 09, p. 2363–2372.
Bissett, H., Van Der Walt, I. J., Havenga, J. L. et Nel, J. T. (2015). Titanium and
zirconium metal powder spheroidization by thermal plasma processes. Journal of the
Southern African Institute of Mining and Metallurgy, volume 115, numéro 10, p. 937–
942.
Blumm, J. et Opfermann, J. (2002). Improvement of the mathematical modeling of ﬂash
measurements. High Temperatures - High Pressures, volume 34, numéro 5, p. 515–521.
Boulos, M. (2004). Plasma power can make better powders. Metal Powder Report, vo-
lume 59, numéro 5, p. 16–21.
Boulos, M. I. (1992). RF induction plasma spraying : State-of-the-art review. Journal of
Thermal Spray Technology, volume 1, numéro 1, p. 33–40.
Boulos, M. I. et Jurewicz, J., High performance induction plasma torch with a water-cooled
ceramic conﬁnement tube (1993), Patent US5200595 A.
Bourgeon, M. (2011). Nacomat : overview of outputs in cnt and nano-composites. Dans
3rd International Carbon Composites Conference.
Bouyer, E., Gitzhofer, F. et Boulos, M. I. (1997). Suspension plasma spraying for hy-
droxyapatite powder preparation by RF plasma. IEEE Transactions on Plasma Science,
volume 25, numéro 5, p. 1066–1072.
Branland, N. (2002). Projection par plasma de dépôts de dioxyde de titane : Contribution
à l’étude de leurs microstructures et propriétés électriques. Ph.d. thesis, Université de
Sherbrooke, Canada, 199 p.
198 LISTE DES RÉFÉRENCES
Braue, W. et Mechnich, P. (2007). Tailoring protective coatings for all-oxide ceramic ma-
trix composites in high temperature/high heat ﬂux environments and corrosive media.
Materialwissenschaft und Werkstoﬀtechnik, volume 38, numéro 9, p. 690–697.
Breneman, R. C., Halloran, J. W. et Arbor, A. (2015). Hysteresis upon Repeated Cycling
through the Beta-Alpha Cristobalite Transformation. Journal of Ceramic Science and
Technology, volume 62, numéro 1, p. 55–61.
Brousse, E., Montavon, G., Fauchais, P., Denoirjean, A., Rat, V., Coudert, J.-F., Ageorges,
H., Wittmann-Teneze, K. et Caron, N. (2008). Thin and dense yttria-partially stabilized
zirconia electrolytes for IT-SOFC manufactured by suspension plasma spraying. Dans
Lugscheider, E., Proceedings of the International Thermal Spray Conference. Numéro 6
dans Thermal Spray 2008 : Crossing Borders. DVS Verlag GmbH, p. 547–552.
Bucaro, J. A. et Dardy, H. D. (1974). High-temperature Brillouin scattering in fused
quartz. Journal of Applied Physics, volume 45, numéro 12, p. 5324–5329.
Bulmer, R.F. et Taylor, R. E. (1974). Measurement by the ﬂash method of thermal diﬀu-
sivity of two layer composite samples. High Temperatures - High Pressures, volume 6,
p. 491–497.
Burlacov, I., Jirkovský, J., Müller, M. et Heimann, R. B. (2006). Induction plasma-sprayed
photocatalytically active titania coatings and their characterisation by micro-Raman
spectroscopy. Surface and Coatings Technology, volume 201, numéro 1-2, p. 255–264.
Butterman, W. C. et Foster, W. R. (1967). Zircon stability and the ZrO2 –SiO2 phase
diagram. Mineralogical Notes, volume 52, numéro 5-6, p. 880–885.
Caltagirone, F. G., Meillot, E., Vincent, S., Bianchi, L. et P, J. (2014). Mechanisms of heat
transfer between a droplet and a plasma jet in Suspension Plasma Spraying. Journal of
Physics : Conference Series, volume 550, numéro 1, p. 12022.
Cao, X. Q., Vassen, R. et Stoever, D. (2004). Ceramic materials for thermal barrier
coatings. Journal of the European Ceramic Society, volume 24, numéro 1, p. 1–10.
Cape, J. A. et Lehman, G. W. (1963). Temperature and ﬁnite pulse-time eﬀects in the
ﬂash method for measuring thermal diﬀusivity. Journal of Applied Physics, volume 34,
numéro 7, p. 1909–1913.
Carden, A. (1963). Thermal Fatigue–an Analysis of the Experimental Method (Rapport
technique). Oak Ridge National Laboratory (ORNL), Oak Ridge, TN (United States).
LISTE DES RÉFÉRENCES 199
Caruyer, C. (2011). Modélisation de nanomatériaux injectés par voie liquide dans un jet
de plasma pour la fabrication de nanostructures. phdthesis, Université de Bordeaux 1,
251 p.
Castillo, I. et Munz, R. J. (2007a). Transient heat, mass and momentum transfer of
an evaporating stationary droplet containing dissolved cerium nitrate in a rf thermal
argon-oxygen plasma under reduced pressure. International Journal of Heat and Mass
Transfer, volume 50, numéro 1-2, p. 240–256.
Castillo, I. et Munz, R. J. (2007b). Transient modeling of heat, mass and momentum
transfer of an evaporating cerium nitrate solution droplet with a surrounding shell in
a RF thermal argon-oxygen plasma under reduced pressure. International Journal of
Heat and Mass Transfer, volume 50, numéro 21-22, p. 4468–4487.
CFM International (2016). LEAP Engines – CFM International Jet Engines. https:
//www.cfmaeroengines.com/engines/leap/ (page consultée le 2016.08.25).
Chang, K., Feng, W. et Chen, L. Q. (2009). Eﬀect of second-phase particle morphology
on grain growth kinetics. Acta Materialia, volume 57, numéro 17, p. 5229–5236.
Chen, D., Jordan, E. H. et Gell, M. (2008). Eﬀect of solution concentration on splat
formation and coating microstructure using the solution precursor plasma spray process.
Surface and Coatings Technology, volume 202, numéro 10, p. 2132–2138.
Chen, D., Jordan, E. H. et Gell, M. (2010). The solution precursor plasma spray coa-
tings : Inﬂuence of solvent type. Plasma Chemistry and Plasma Processing, volume 30,
numéro 1, p. 111–119.
Chen, M., Hallstedt, B. et Gauckler, L. J. (2004). Thermodynamic modeling of the
ZrO2 –YO1.5 system. Solid State Ionics, volume 170, numéro 3-4, p. 255–274.
Chi-Ming Lee, C. T. C. (2013). NASA environmentally responsible aviation project deve-
lops next-generation low-emissions combustor technologies (Phase I). Journal of Aero-
nautics & Aerospace Engineering, volume 02, numéro 04, p. 1–10.
Christin, F. (2002). Design, fabrication, and application of thermostructural composites
(TSC) like C/C, C/SiC, and SiC/SiC composites. Advanced Engineering Materials,
volume 4, numéro 12, p. 903–912.
Clark, L. M. et Taylor, R. E. (1975). Radiation loss in the ﬂash method for thermal
diﬀusivity. Journal of Applied Physics, volume 46, numéro 2, p. 714–719.
200 LISTE DES RÉFÉRENCES
Cojocaru, C. V., Lévesque, D., Moreau, C. et Lima, R. S. (2013). Performance of thermally
sprayed Si/mullite/BSAS environmental barrier coatings exposed to thermal cycling in
water vapor environment. Surface and Coatings Technology, volume 216, p. 215–223.
Corman, G. S. et Luthra, K. L. (2005). Silicon melt inﬁltrated ceramic composites (Hi-
PerComp). Dans Bansal, N., Handbook of ceramic composites. Springer US, p. 99–115.
Courcot, E., Rebillat, F. et Teyssandier, F. (2010a). From the volatility of simple oxides
to that of mixed oxides : Thermodynamic and experimental approaches. Dans Singh,
D., Zhu, D., Zhou, Y. et Singh, M., Ceramic Transactions. volume 215. John Wiley &
Sons, Inc., p. 235–244.
Courcot, E., Rebillat, F. et Teyssandier, F. (2010b). Thermochemical stability of rare
earth sesquioxides under a moist environment at high temperature. Dans Singh, D.,
Zhu, D., Zhou, Y. et Singh, M., Ceramic Transactions. volume 215. John Wiley & Sons,
Inc., p. 257–264.
Courcot, E., Rebillat, F., Teyssandier, F. et Louchet-Pouillerie, C. (2010c). Stability of
rare earth oxides in a moist environment at elevated temperatures-Experimental and
thermodynamic studies. Part II : Comparison of the rare earth oxides. Journal of the
European Ceramic Society, volume 30, numéro 9, p. 1911–1917.
Courcot, E., Rebillat, F., Teyssandier, F. et Louchet-Pouillerie, C. (2010d). Thermoche-
mical stability of the Y2O3 –SiO2 system. Journal of the European Ceramic Society,
volume 30, numéro 4, p. 905–910.
Cowan, R. D. (1963). Pulse method of measuring thermal diﬀusivity at high temperatures.
Journal of Applied Physics, volume 34, numéro 4, p. 926–927.
Coyle, T. W., Garcia, E., Zhang, Z. et Gan, L. (2007). Plasma spray deposition of hy-
droxyapatite coatings from sol precursors. Materials Science Forum, volume 539-543,
p. 1128–1133.
Danan Fan, Long-Qing Chen, S.-P. P. C. (1998). Numerical simulation of zener pinning
with growing second-phase particles. J. Am. Ceram. Soc., volume 32, numéro 3, p. 526–
532.
Darthout, É. (2016). Élaboration de barrières environnementales à base de silicates de
terres rares par projection thermique à partir de précurseurs liquides. Thèse de doctorat,
Université de Sherbrooke, Québec, Canada, 172 p.
LISTE DES RÉFÉRENCES 201
Darthout, É., Laduye, G. et Gitzhofer, F. (2016). Processing parameter eﬀects and thermal
properties of Y2Si2O7 nanostructured environmental barrier coatings synthesized by
solution precursor induction plasma spraying. Journal of Thermal Spray Technology,
volume 25, p. 1264—-1279.
Darthout, É., Quet, A., Braidy, N. et Gitzhofer, F. (2014). Lu2O3 –SiO2 –ZrO2 coatings for
environmental barrier application by solution precursor plasma spraying and inﬂuence
of precursor chemistry. Journal of Thermal Spray Technology, volume 23, numéro 3,
p. 325–332.
Deming, S. N., Parker, L. R. et Denton, M. B. (1978). A review of simplex optimiza-
tion in analytical chemistry. CRC Critical Reviews in Analytical Chemistry, volume 7,
numéro 3, p. 187–202.
Dicarlo, J. A. (2014). Advances in SiC/SiC composites for aero-propulsion. Dans Ceramic
Matrix Composites : Materials, Modeling and Technology. John Wiley & Sons, Inc.,
p. 217–235.
Dignard, N. M. et Boulos, M. I. (2000). Powder spheroidization using induction plasma
technology. Dans Proceedings of the International Thermal Spray Conference. ASM
International, p. 887–893.
Doherty, R., Hughes, D., Humphreys, F., Jonas, J., Juul Jensen, D., Kassner, M., King, W.,
McNelley, T., McQueen, H. et Rollett, A. (1997). Current issues in recrystallization :
A review. Materials Science and Engineering A : Structural Materials : Properties,
Microstructures and Processing, volume 238, p. 219–274.
Dos Santos E Lucato, S. L., Sudre, O. H. et Marshall, D. B. (2011). A method for assessing
reactions of water vapor with materials in high-speed, high-temperature ﬂow. Journal
of the American Ceramic Society, volume 94, numéro SUPPL. 1, p. s186–s195.
Dusza, L. (1995). Combined solution of the simultaneous heat loss and ﬁnite pulse cor-
rections with the laser ﬂash method. High Temperatures-High Pressures, volume 27/28,
numéro 5, p. 467–473.
Eaton, H. E. et Linsey, G. D. (2002). Accelerated oxidation of SiC CMC’s by water vapor
and protection via environmental barrier coating approach. Journal of the European
Ceramic Society, volume 22, numéro 14-15, p. 2741–2747.
Eaton, H. E., Linsey, G. D., Sun, E. Y., More, K. L., Kimmel, J. B., Price, J. R. et
Miriyala, N. (2001). EBC protection of SiC/SiC composites in the gas turbine combus-
202 LISTE DES RÉFÉRENCES
tion environment - continuing evaluation and refurbishment considerations. Dans ASM
Turboexpo 2001. ASME, p. 1–8.
Evans, A. G. (1978). Microfracture anisotropy from thermal expansion–I. single phase
systems. Acta Metallurgica, volume 26, numéro 1, p. 1845–1853.
Evans, A. G. et Marshall, D. B. (1989). The mechanical behavior of ceramic matrix
composites. Acta metall., volume 37, numéro 10, p. 2567–2583.
Fan, X., Gitzhofer, E. et Boulos, M. (1998). Statistical design of experiments for the sphe-
roidization of powdered alumina by induction plasma processing. Journal of Thermal
Spray Technology, volume 7, numéro June, p. 247–253.
Fauchais, P., Etchart-Salas, R., Delbos, C., Tognonvi, M., Rat, V., Coudert, J. F. et
Chartier, T. (2007). Suspension and solution plasma spraying of ﬁnely structured layers :
potential application to SOFCs. Journal of Physics D : Applied Physics, volume 40,
numéro 8, p. 2394–2406.
Fauchais, P., Heberlein, J. et Boulos, M. I. (2014a). R.F. induction plasma spraying. Dans
Thermal Spray Fundamentals. Springer US, Reproduced with permission of Springer in
the format Thesis/Dissertation via Copyright Clearance Center, p. 479–576.
Fauchais, P., Heberlein, J. et Boulos, M. I. (2014b). Thermal Spray Fundamentals. Springer
US, 479–576 p.
Fauchais, P., Joulia, A., Goutier, S., Chazelas, C., Vardelle, M., Vardelle, A., Rossingnol,
S. et Rossignol, S. (2013). Suspension and solution plasma spraying. Journal of Physics
D : Applied Physics, volume 46, numéro 22, p. 224015.
Fauchais, P., Montavon, G. et Bertrand, G. (2009). Inﬂuence of powders on thermal spray
coating structures : Recent developments in nano or ﬁnely structured coatings and some
safety issues. Dans Proceedings of the International Thermal Spray Conference. ASM
International, p. 799–817.
Fauchais, P., Montavon, G., Lima, R. S. et Marple, B. R. (2011). Engineering a new
class of thermal spray nano-based microstructures from agglomerated nanostructured
particles, suspensions and solutions : an invited review. Journal of Physics D : Applied
Physics, volume 44, numéro 9, p. 093001.
Fauchais, P., Rat, V., Coudert, J. F., Etchart-Salas, R. et Montavon, G. (2008). Operating
parameters for suspension and solution plasma-spray coatings. Surface and Coatings
Technology, volume 202, numéro 18, p. 4309–4317.
LISTE DES RÉFÉRENCES 203
Fauchais, P. et Vardelle, A. (2011). Innovative and emerging processes in plasma spraying :
from micro- to nano-structured coatings. Journal of Physics D : Applied Physics, vo-
lume 44, numéro 19, p. 194011.
Fauchais, P. et Vardelle, A. (2012). Solution and suspension plasma spraying of nano-
structure coatings. Dans Salimi Jazi, H., Advanced Plasma Spray Applications. InTech.
Fauchais, P., Vardelle, M., Goutier, S. et Vardelle, A. (2015). Speciﬁc measurements of
in-ﬂight droplet and particle behavior and coating microstructure in suspension and
solution plasma spraying. Journal of Thermal Spray Technology, volume 24, numéro 8,
p. 1498–1505.
Federer, J. I. (1990). Alumina base coatings for protection of SiC ceramics. Journal of
Materials Engineering, volume 12, numéro 2, p. 141–149.
Felsche, J. (1973). The crystal chemistry of the rare-earth silicates. Dans Structure and
Bonding, volume 13. Springer, p. 99–197.
Ferte, J.-P. (2006). Assemblage métallurgique dans la construction des turboréacteurs.
Techniques de l’ingénieur – Moteurs et matériaux pour structures aéronautiques, p. 1–
20.
Foust, M., Thomsen, D., Stickles, R., Cooper, C. et Dodds, W. (2012). Development of the
GE Aviation Low Emissions TAPS Combustor for Next Generation Aircraft Engines.
Dans 50th AIAA Aerospace Sciences Meeting including the New Horizons Forum and
Aerospace Exposition. Aerospace Sciences Meetings, American Institute of Aeronautics
and Astronautics.
French, J. D., Harmer, M. P., Chan, H. M. et Miller, G. A. (1990). Coarsening-resistant
dual-phase interpenetrating microstructures. Journal of the American Ceramic Society,
volume 73, numéro 8, p. 2508–2510.
Fritsch, M., Klemm, H., Herrmann, M. et Schenk, B. (2006). Corrosion of selected ceramic
materials in hot gas environment. Journal of the European Ceramic Society, volume 26,
numéro 16, p. 3557–3565.
Gell, M. (1995). Application opportunities for nanostructured materials and coatings.
Materials Science and Engineering A, volume 204, numéro 1-2, p. 246–251.
Gell, M., Jordan, E. H., Teicholz, M., Cetegen, B. M., Padture, N. P., Xie, L., Chen, D.,
Ma, X. et Roth, J. (2008). Thermal barrier coatings made by the solution precursor
204 LISTE DES RÉFÉRENCES
plasma spray process. Journal of Thermal Spray Technology, volume 17, numéro 1,
p. 124–135.
Gell, M., Xie, L., Ma, X., Jordan, E. H. et Padture, N. P. (2004). Highly durable thermal
barrier coatings made by the solution precursor plasma spray process. Surface and
Coatings Technology, volume 177-178, numéro 0, p. 97–102.
Gheriani, M. (2008). Synthèse de revêtements de nickel à haute porosité par projection de
suspension par plasma HF et contribution a la compréhension des phénomènes impli-
qués. M.sc.a. thesis, Université de Sherbrooke, Canada, 105 p.
Ghosh, S. (2015). Thermal barrier ceramic coatings — a review. Dans Mohamed, A.,
Advanced Ceramic Processing. InTech.
GIEC (2013). Fifth Assessment Report - Climate Change 2013 (Rapport technique).
Groupe d’experts intergouvernemental sur l’évolution du climat, 1552 p.
GIFAS (2011). Aéronautique, Espace et Environnement (Rapport technique). Groupement
des Industries Françaises Aéronautiques et Spatiales, 16 p.
Gitzhofer, F., Boulos, M., Heberlein, J., Henne, R., Ishigaki, T. et Yoshida, T. (2000).
Integrated fabrication processes for solid-oxide fuel cells using thermal plasma spray
technology. MRS Bulletin, volume 25, numéro 07, p. 38–42.
Gitzhofer, F., Bouyer, E. et Boulos, M., Suspension Plasma Spray (SPS) (1997), Pa-
tent US5609921 A.
Golden, R. A. et Opila, E. J. (2016). A method for assessing the volatility of oxides in
high-temperature high-velocity water vapor. Journal of the European Ceramic Society,
volume 36, numéro 5, p. 1135–1147.
Golosnoy, I. O., Cipitria, A. et Clyne, T. W. (2009). Heat transfer through plasma -
sprayed thermal barrier coatings in gas turbines : A review of recent work. Journal of
thermal spray technology, volume 18, numéro 5-6, p. 809–821.
Goodman, S. N. (1999). Toward evidence-based medical statistics. 2 : The Bayes factor.
Annals of internal medicine, volume 130, numéro 12, p. 1005–1013.
Graham, W. R., Hall, C. A. et Vera Morales, M. (2014). The potential of future aircraft
technology for noise and pollutant emissions reduction. Transport Policy, volume 34,
p. 36–51.
LISTE DES RÉFÉRENCES 205
Grant, K. M., Krämer, S., Löfvander, J. P. A. et Levi, C. G. (2007). CMAS degradation of
environmental barrier coatings. Surface and Coatings Technology, volume 202, numéro 4-
7, p. 653–657.
Guo, B., Harvey, A., Risbud, S. H. et Kennedy, I. M. (2006). The formation of cubic and
monoclinic Y2O3 nanoparticles in a gas-phase ﬂame process. Philosophical Magazine
Letters, volume 86, numéro 7, p. 457–467.
Guo, J. Y., Gitzhofer, F. et Boulos, M. I. (1995). Induction plasma synthesis of ultraﬁne
SiC powders from silicon and CH4. Journal of Materials Science, volume 30, numéro 22,
p. 5589–5599.
Gurav, A., Kodas, T., Pluym, T. et Xiong, Y. (1993). Aerosol processing of materials.
Aerosol Science and Technology, volume 19, numéro 4, p. 411–452.
Guru, D. N., Palacio, M., Mook, W., Chambers, M., Heberlein, J., Gerberich, W. et
Berndt, C. C. (2004). Nanophase Partially Stabilized Zirconia Intermediate Layer for
Strain Accommodation in a Multi-layer Thermal Barrier Coating. Dans ITSC 2004 :
International Thermal Spray Conference 2004 : Advances in Technology and Application.
volume Osaka ; Jap. ASM International, University of Minnesota, USA, p. 861–865.
Halbig, M. C., Jaskowiak, M. H., Kiser, J. D., Zhu, D. et Glenn, N. (2013). Evaluation
of ceramic matrix composite technology for aircraft turbine engine applications. Dans
51st AIAA Aerospace Sciences Meeting including the New Horizons Forum and Aeros-
pace Exposition. Aerospace Sciences Meetings, American Institute of Aeronautics and
Astronautics, p. 07–10.
Han, J. C. (2007). Thermal shock resistance of ceramic coatings. Acta Materialia, vo-
lume 55, numéro 10, p. 3573–3581.
Harbec, D., Gitzhofer, F. et Tagnit-Hamou, A. (2011). Induction plasma synthesis of nano-
metric spheroidized glass powder for use in cementitious materials. Powder Technology,
volume 214, numéro 3, p. 356–364.
Hardwicke, C. U. et Lau, Y. C. (2013). Advances in thermal spray coatings for gas turbines
and energy generation : A review. Journal of Thermal Spray Technology, volume 22,
numéro 5, p. 564–576.
Hartmann, J., Nilsson, O. et Fricke, J. (1993). Thermal diﬀusivity measurements on two-
layered and three-layered systems with the laser-ﬂash method. High Temperatures-High
Pressures, volume 25, p. 403.
206 LISTE DES RÉFÉRENCES
Hashimoto, A. (1992). The eﬀect of H2O gas on volatilities of planet-forming major ele-
ments : I. Experimental determination of thermodynamic properties of Ca-, Al-, and
Si-hydroxide gas molecules and its application to the solar nebula. Geochimica et Cos-
mochimica Acta, volume 56, numéro 1, p. 511–532.
Haynes, J. A., Cooley, K. M., Stinton, D. P., Lowden, R. A. et Lee, W. Y. (1999).
Corrosion-resistant CVD mullite coatings for Si3N4. Dans 23rd Annual Conference on
Composites, Advanced Ceramics, Materials, and Structures : B : Ceramic Engineering
and Science Proceedings. John Wiley & Sons, Inc., p. 355–362.
Heckman, R. C. (1973). Finite pulse-time and heat-loss eﬀects in pulse thermal diﬀusivity
measurements. Journal of Applied Physics, volume 44, numéro 4, p. 1455–1460.
Hellman, P. et Hillert, M. (1975). On the eﬀects of second phase particles on grain growth.
Scandinavian Journal of Metallurgy, volume 4, numéro 5, p. 211–219.
Henne, R., Müller, M., Proß, E., Schiller, G., Gitzhofer, F. et Boulos, M. (1999). Near-
net-shape forming of metallic bipolar plates for planar solid oxide fuel cells by induction
plasma spraying. Journal of Thermal Spray Technology, volume 8, numéro 1, p. 110–116.
Hermanek, F.J. (2001). Thermal Spray Terminology and Company Origins. ASM Inter-
national, Materials Park, OH, USA, 73 p.
Herrmann, M. et Klemm, H. (2014). Corrosion of ceramic materials. Dans Comprehensive
Hard Materials, volume 2. Wiley-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, p. 413–446.
Herzler, J., Manion, J. A. et Tsang, W. (1997). Single-pulse shock tube study of the de-
composition of tetraethoxysilane and related compounds. Journal of Physical Chemistry
A, volume 101, numéro 30, p. 5500–5508.
Hill, S. C. et Smoot, L. D. (2000). Modeling of nitrogen oxides formation and destruction in
combustion systems. Progress in Energy and Combustion Science, volume 26, numéro 4,
p. 417–458.
Hillert, M. (1988). Inhibition of grain growth by second phase particles. Acta Metallurgica,
volume 36, numéro 12, p. 3177–3181.
Himmel, B., Gerber, T., Heyer, W. et Blau, W. (1987). X-ray diﬀraction analysis of SiO2
structure. Journal of Materials Science, volume 22, numéro 4, p. 1374–1378.
Hirschfelder, J. O., Bird, R. B. et Spotz, E. L. (1949). The transport properties of gases
and gaseous mixtures. Chemical reviews, volume 44, numéro 1, p. 205–31.
LISTE DES RÉFÉRENCES 207
Hollenstein, M., Rahmane, M. et Boulos, M. I. (1999). Enthalpy probe diagnostic study
of the supersonic induction plasma jet. Annals of the New York Academy of Sciences,
volume 891, numéro 1, p. 377–381.
Hume-Rothery, W., Haworth, C. W. et Smallman, R. E. (1969). The structure of metals
and alloys, 5e édition. Institute of Metals and the Institution of Metallurgists, 407 p.
Incropera, F. P. et DeWitt, D. P. (1996). Fundamentals of Heat and Mass Transfer, 7e
édition. John Wiley & Sons, 890 p.
Ito, J. et Johnson, H. (1968). Synthesis and study of yttrialite. American Mineralogist,
volume 53, numéro 11-12, p. 1940–1952.
Jacobson, N. S. (1993). Corrosion of silicon-based ceramics in combustion environments.
J. Am. Ceram. Soc., volume 76, numéro 1, p. 3–28.
Jacobson, N. S., Fox, D. S., Smialek, J. L., Opila, E. J., Dellacorte, C. et Lee, K. N. (2005a).
Performance of ceramics in severe environments. Dans ASM Handbook, Corrosion :
Materials, volume 13B. ASM International, p. 565–578.
Jacobson, N. S., Lee, K. N. et Yoshio, T. (1996). Corrosion of mullite by molten salts.
Journal of the American Ceramic Society, volume 79, numéro 8, p. 2161–2167.
Jacobson, N. S., Opila, E. J., Myers, D. L. et Copland, E. H. (2005b). Thermodynamics
of gas phase species in the Si-O-H system. Journal of Chemical Thermodynamics,
volume 37, numéro 10, p. 1130–1137.
Jayanthi, G. V., Zhang, S. C. et Messing, G. L. (1993). Modeling of solid particle forma-
tion during solution aerosol thermolysis : The evaporation stage. Aerosol Science and
Technology, volume 19, numéro December 2014, p. 478–490.
Jia, L. et Gitzhofer, F. (2010). Induction plasma synthesis of nano-structured SOFCs elec-
trolyte using solution and suspension plasma spraying : A comparative study. Journal
of Thermal Spray Technology, volume 19, numéro 3, p. 566–574.
Jiang, C., Jordan, E. H., Harris, A. B., Gell, M. et Roth, J. (2015). Double-layer gadolinium
zirconate/yttria-stabilized zirconia thermal barrier coatings deposited by the solution
precursor plasma spray process. Journal of Thermal Spray Technology, volume 24,
numéro 6, p. 895–906.
Jiang, X. L. (1994). Projection des materiaux refractaires par plasma inductif (Induction
plasma spraying of refractory materials). Thèse de doctorat, Universite de Sherbrooke,
Québec, Canada, 179 p.
208 LISTE DES RÉFÉRENCES
Jiang, X. L., Gitzhofer, F., Boulos, M. I. et Tiwari, R. (1995). Reactive deposition of
tungsten and titanium carbides by induction plasma. Journal of Materials Science,
volume 30, numéro 9, p. 2325–2329.
Jiang, X. L., Tiwari, R., Gitzhofer, F. et Boulos, M. I. (1993). On the induction plasma
deposition of tungsten metal. Journal of Thermal Spray Technology, volume 2, numéro 3,
p. 265–270.
Jordan, E., Xie, L., Gell, M., Padture, N., Cetegen, B., Ozturk, A., Roth, J., Xiao, T. et
Bryant, P. (2004). Superior thermal barrier coatings using solution precursor plasma
spray. Journal of Thermal Spray Technology, volume 13, numéro 1, p. 57–65.
Jordan, E. H., Gell, M., Bonzani, P., Chen, D., Basu, S., Cetegen, B., Wu, F. et Ma, X.
(2007). Making dense coatings with the solution precursor plasma spray process. Dans
Marple, B. R., Hyland, M. M., Lau, Y. C., Li, C. J., Lima, R. S. et Montavon, G.,
Thermal Spray 2007 : Global Coating Solutions. Numéro 5 dans Proceedings of the 2007
International Thermal Spray Conference. ASM International, p. 463–467.
Jordan, E. H., Jiang, C. et Gell, M. (2015). The solution precursor plasma spray (SPPS)
process : a review with energy considerations. Journal of Thermal Spray Technology,
volume 24, numéro 7, p. 1153–1165.
Josell, D., Warren, J. et Cezairliyan, A. (1995). Comment on “Analysis for determining
thermal diﬀusivity from thermal pulse experiments”. Journal of Applied Physics, vo-
lume 78, numéro 11, p. 6867–6869.
Jossen, R., Pratsinis, S. E., Stark, W. J. et Mädler, L. (2005). Criteria for ﬂame-spray syn-
thesis of hollow, shell-like, or inhomogeneous oxides. Journal of the American Ceramic
Society, volume 88, numéro 6, p. 1388–1393.
Kaßner, H., Stuke, A., Rödig, M., Vaßen, R. et Stöver, D. (2009). Inﬂuence of porosity
on thermal conductivity and sintering in suspension plasma sprayed thermal barrier
coatings. Dans Lin, H.-T. et Zhu, D., Advanced Ceramic Coatings and Interfaces III :
Ceramic Engineering and Science Proceedings, volume 29, numéro 4. John Wiley &
Sons, Inc., p. 147.
Karnawat, J. et Kushari, A. (2006). Controlled atomization using a twin-ﬂuid swirl ato-
mizer. Experiments in Fluids, volume 41, numéro 4, p. 649–663.
Karthikeyan, J., Berndt, C., Tikkanen, J., Reddy, S. et Herman, H. (1997a). Plasma spray
synthesis of nanomaterial powders and deposits. Materials Science and Engineering :
LISTE DES RÉFÉRENCES 209
A, volume 238, numéro 2, p. 275–286.
Karthikeyan, J., Berndt, C., Tikkanen, J., Wang, J., a.H. King et Herman, H. (1997b).
Nanomaterial powders and deposits prepared by ﬂame spray processing of liquid pre-
cursors. Nanostructured Materials, volume 8, numéro 1, p. 61–74.
Katoh, Y., Dong, S. M. et Kohyama, A. (2002). Thermo-mechanical properties carbide
composites fabricated and microstructure of silicon by nano-inﬁltrated transient eutec-
toid process. Fusion Engineering And Design, volume 61-2, p. 723–731.
Katoh, Y., Kohyama, A., Hinoki, T. et Snead, L. L. (2003). Progress in SiC-based ceramic
composites for fusion applications. Fusion Science and Technology, volume 44, numéro 1,
p. 155–162.
Kaviany, M. (2012). Principles of Heat Transfer in Porous Media. Mechanical Engineering
Series, Springer, 626 p.
Kazemi, A., Faghihi-Sani, M. A. et Alizadeh, H. R. (2013). Investigation on cristoba-
lite crystallization in silica-based ceramic cores for investment casting. Journal of the
European Ceramic Society, volume 33, numéro 15-16, p. 3397–3402.
Ke, P. L., Wu, Y. N. et Sun, C. (2011). Detonation gun sprayed thermal barrier coatings.
Dans Thermal Barrier Coatings. Woodhead Publishing Series in Metals and Surface
Engineering, Elsevier, p. 175–189.
Kepiński, L., Krajczyk, L. et Drozd, M. (2006). Interfacial reactions and silicate formation
in highly dispersed Lu2O3 –SiO2 system. Journal of microscopy, volume 223, numéro 3,
p. 224–226.
Kingery, W. D. (1955). Factors aﬀecting thermal stress resistance. Journal of the American
Ceramic Society, volume 38, numéro 1, p. 3–15.
Kingery, W. D. (1977). Introduction to Ceramics, 2e édition. Wiley series on the science
and technology of materials, John Wiley & Sons Inc., New York, London, 781 p.
Kováčik, J. (1999). Correlation between Young’s modulus and porosity in porous materials.
Journal of Materials Science Letters, volume 18, numéro 13, p. 1007–1010.
Kuﬀerath, A., Wende, B. et Leuckel, W. (1999). Inﬂuence of liquid ﬂow conditions on
spray characteristics of internal-mixing twin-ﬂuid atomizers. International Journal of
Heat and Fluid Flow, volume 20, numéro 5, p. 513–519.
210 LISTE DES RÉFÉRENCES
Larson, K. B. et Koyama, K. (1968). Measurement by the ﬂash method of thermal diﬀusi-
vity, heart capacity, and thermal conductivity in two-layer composite samples. Journal
of Applied Physics, volume 39, numéro 9, p. 4408–4416.
Le Chatelier, H. (1914). La Silice et les Silicates. A. Hermann et ﬁls, Paris, 495 p.
Lechner, T. et Hahne, E. (1993). Finite pulse time eﬀects in ﬂash diﬀusivity measurements.
Thermochimica Acta, volume 218, numéro C, p. 341–350.
Lee, K. N. (2000a). Current status of environmental barrier coatings for Si-based ceramics.
Surface and Coatings Technology, volume 133-134, p. 1–7.
Lee, K. N. (2000b). Key durability issues with mullite-based environmental barrier coatings
for Si-based ceramics. Transactions of the ASME, volume 122, numéro October 2000,
p. 632–636.
Lee, K. N. (2014). Environmental barrier coatings for SiCf/SiC. Dans Ceramic Matrix
Composites : Materials, Modeling and Technology. John Wiley & Sons, Inc., p. 430–451.
Lee, K. N., Fox, D. S. et Bansal, N. P. (2005). Rare earth silicate environmental barrier
coatings for SiC/SiC composites and Si3N4 ceramics. Journal of the European Ceramic
Society, volume 25, numéro 10 SPEC. ISS., p. 1705–1715.
Lee, K. N., Fox, D. S., Eldridge, J. I., Zhu, D., Robinson, R. C., Bansal, N. P. et Miller, R. a.
(2003). Upper temperature limit of environmental barrier coatings based on mullite and
BSAS. Journal of the American Ceramic Society, volume 86, numéro 8, p. 1299–1306.
Lee, K. N. et Miller, R. a. (1996). Development and environmental durability of mullite
and mullite/YSZ dual layer coatings for SiC and Si3N4 ceramics. Surface and Coatings
Technology, volume 87, numéro 1, p. 142–148.
Lee, K. N., Miller, R. A. et Jacobson, N. S. (1995). New generation of plasma-sprayed
mullite coatings on silicon carbide. Journal of the American Ceramic Society, volume 78,
numéro 3, p. 705–710.
Lee, K. T. et Aswath, P. B. (2003). Role of mineralizers on the hexacelsian to celsian
transformation in the barium aluminosilicate (BAS) system. Materials Science and
Engineering A, volume 352, numéro 1-2, p. 1–7.
Lefebvre, A. (1998). GAS Turbine Combustion, Second Edition. Combustion : An Inter-
national Series, Taylor & Francis, 416 p.
LISTE DES RÉFÉRENCES 211
Lenggoro, I. W., Hata, T., Iskandar, F., Lunden, M. M. et Okuyama, K. (2000). An
experimental and modeling investigation of particle production by spray pyrolysis using
a laminar ﬂow aerosol reactor. Journal of Material Research, volume 5, numéro 3,
p. 733–743.
Lewinsohn, C. A., Zhao, Q. et Nair, B. (2007). Multilayer EBC for Silicon Nitride. 30th
International Conference on Advanced Ceramics and Composites ; Cocoa Beach, FL ;
USA ; 22-27 Jan. 2006, volume 27, numéro 3, p. 181–190.
Li, J.-G., Ikeda, M., Ye, R., Moriyoshi, Y. et Ishigaki, T. (2007). Control of particle size
and phase formation of TiO2 nanoparticles synthesized in RF induction plasma. Journal
of Physics D : Applied Physics, volume 40, numéro 8, p. 2348–2353.
Lin, B., Zhu, S., Ban, H., Li, C., Scripa, R. N., Su, C.-H. et Lehoczky, S. L. (2003).
Modiﬁed laser ﬂash method for thermal property measurements and the inﬂuence of
heat convection. Dans Heat Transfer, Volume 1. ASME, p. 163–169.
Lin, S. P. (1998). Drop and spray formation. Annual Review of Fluid Mechanics, volume 30,
numéro 1, p. 85–105.
Liu, J., Zhang, L., Liu, Q., Cheng, L. et Wang, Y. (2014). Structure design and fabrication
of environmental barrier coatings for crack resistance. Journal of the European Ceramic
Society, volume 34, numéro 8, p. 2005–2012.
Loszach, M. et Gitzhofer, F. (2015). Induction suspension plasma sprayed biological-like
hydroxyapatite coatings. Journal of Biomaterials Applications, volume 29, numéro 9,
p. 1256–1271.
Lutz, E. H. et Swain, M. V. (1991). Interrelation between ﬂaw resistance, R-curve behavior,
and thermal shock strength degradation in ceramics. J. American Chemical Society,
volume 74, numéro 11, p. 2859–2868.
Maier, N., Nickel, K. et Rixecker, G. (2007). High temperature water vapour corrosion of
rare earth disilicates (Y,Yb,Lu)2Si2O7 in the presence of Al(OH)3 impurities. Journal
of the European Ceramic Society, volume 27, numéro 7, p. 2705–2713.
Meijers, A., de Jong, A., van Gruijthuijsen, L. et Niemantsverdriet, J. (1991). Preparation
of zirconium oxide on silica and characterization by X-ray photoelectron spectroscopy,
secondary ion mass spectrometry, temperature programmed oxidation and infra-red
spectroscopy. Applied Catalysis, volume 70, numéro 1, p. 53–71.
212 LISTE DES RÉFÉRENCES
Meschter, P. J., Opila, E. J. et Jacobson, N. S. (2013). Water vapor–mediated volatiliza-
tion of high-temperature materials. Annual Review of Materials Research, volume 43,
numéro 1, p. 559–588.
Messier, R. et Yehoda, J. E. (1985). Geometry of thin-ﬁlm morphology. Journal of Applied
Physics, volume 58, numéro 10, p. 3739.
Messing, G. L., Fuller, E. R. et Hausner, H. (1988). Ceramic powder science II. Ceramic
transactions, American Ceramic Society, 592 p.
Messing, G. L., Zhang, S.-C. et Jayanthi, G. V. (1993). Ceramic Powder Synthesis. Journal
of the American Ceramic Society, volume 76, numéro 11, p. 2707–2726.
Émilien Darthout et Gitzhofer, F. (2016). Structure stabilization by zirconia pinning eﬀect
of Y2Si2O7 environmental barrier coatings synthesized by solution precursor plasma
spraying process. Surface and Coatings Technology, volume 309, p. 1081–1088.
Milošević, N. D., Raynaud, M. et Maglić, K. D. (2003). Simultaneous estimation of the
thermal diﬀusivity and thermal contact resistance of thin solid ﬁlms and coatings using
the two-dimensional ﬂash method. International Journal of Thermophysics, volume 24,
numéro 3, p. 799–819.
Misra, A. (2016). Composite materials for aerospace propulsion related to air and space
transportation. Dans Lightweight Composite Structures in Transport. Elsevier Science,
p. 305–327.
More, K. L., Tortorelli, P. L., Walker, L. R., Kimmel, J. B., Miriyala, N., Price, J. R.,
Eaton, H. E., Sun, E. Y. et Linsey, G. D. (2002). Evaluating environmental barrier
coatings on ceramic matrix composites after engine and laboratory exposures. Dans
Volume 4 : Turbo Expo 2002, Parts A and B. ASME, p. 155–162.
Müller, M., Bouyer, E., Bradke, M. V., Branston, D. W., Heimann, R. B., Henne, R.,
Lins, G. et Schiller, G. (2002). Thermal induction plasma processes for the synthesis
of SOFC materials. Materialwissenschaft und Werkstoﬀtechnik, volume 33, numéro 6,
p. 322–330.
Munro, R. G. (1997). Material properties of a sintered α-SiC. Journal of Physical and
Chemical Reference Data, volume 26, numéro 5, p. 1195–1201.
Muoto, C. K., Jordan, E. H., Gell, M. et Aindow, M. (2011). Identiﬁcation of desirable
precursor properties for solution precursor plasma spray. Journal of Thermal Spray
Technology, volume 20, numéro 4, p. 802–816.
LISTE DES RÉFÉRENCES 213
Nakayama, H., Morishita, K., Ochiai, S., Sekigawa, T., Aoyama, K. et Ikawa, A. (2006).
Evaluation of environmental barrier coatings for SiC/SiC composites. Dans D., Z., U.,
S., Wereszczak, A. et Lara-Curzio, E., Advanced Ceramic Coatings and Interfaces - 30th
International Conference on Advanced Ceramics and Composites. volume 27, numéro 3.
John Wiley & Sons, Inc., Hoboken, NJ, USA, p. 161–170.
Nasiri, N. A., Patra, N., Ni, N., Jayaseelan, D. D. et Lee, W. E. (2016). Oxidation beha-
viour of SiC/SiC ceramic matrix composites in air. Journal of the European Ceramic
Society, volume 36, numéro 14, p. 3293–3302.
Naslain, R. (2004). Design, preparation and properties of non-oxide CMCs for application
in engines and nuclear reactors : An overview. Composites Science and Technology,
volume 64, numéro 2, p. 155–170.
Naslain, R., Guette, A., Rebillat, F., Pailler, R., Langlais, F. et Bourrat, X. (2004). Boron-
bearing species in ceramic matrix composites for long-term aerospace applications. Jour-
nal of Solid State Chemistry, volume 177, numéro 2, p. 449–456.
Naslain, R. R. (2000). Ceramic matrix composites : Matrices and processing. Dans Ency-
lopedia of Materials : Sciences and Technology. Elsevier, p. 1–7.
Nielsen, M., Hamilton, P. et Walsh, R. (1963). Ultraﬁne metal oxides by decomposition
of salts in a ﬂame. Dans W.E, K., Ultraﬁne Particules. J. Wiley & Son, New York,
p. 181–195.
OACI (2012). Rapports annuels du Conseil (Rapport technique). Organisation de l’avia-
tion civile internationale (OACI), 158 p.
Oberste-Berghaus, J., Bouaricha, S., Legoux, J.-G. et Moreau, C. (2005). Injection condi-
tions and in-ﬂight particles states in suspension plasma spraying of alumina and zirconia
nano-ceramics. Dans Thermal Spray 2005 : Proceedings of the International Thermal
Spray Conference. ASM International, p. 512–518.
Opila, E. J. (2003). Oxidation and volatilization of silica formers in water vapor. Journal
of the American Ceramic Society, volume 86, numéro 8, p. 1238–1248.
Opila, E. J., Fox, D. S. et Jacobson, N. S. (1997). Mass spectrometric identiﬁcation of
Si-O-H(g) species from the reaction of silica with water vapor at atmospheric pressure.
Journal of the American Ceramic Society, volume 12, numéro 4, p. 1009–1012.
Opila, E. J. et Hann, R. E. (1997). Paralinear oxidation of CVD SiC in water vapor.
Journal of the American Ceramic Society, volume 80, numéro 4, p. 197–205.
214 LISTE DES RÉFÉRENCES
Otsu, N. (1979). A threshold selection method from gray level histograms. IEEE Tran-
sactions on Systems, Man and Cybernetics., volume 9, numéro 1, p. 62–66.
Oukacine, L., Gitzhofer, F., Abatzoglou, N. et Gravelle, D. (2006). Application of the
induction plasma to the synthesis of two dimensional steam methane reforming Ni/Al2O3
catalyst. Surface and Coatings Technology, volume 201, numéro 5, p. 2046–2053.
Ozturk, A. et Cetegen, B. M. (2005). Modeling of axially and transversely injected pre-
cursor droplets into a plasma environment. International Journal of Heat and Mass
Transfer, volume 48, numéro 21-22, p. 4367–4383.
Padture, N. P., Schlichting, K. W., Bhatia, T., Ozturk, A., Cetegen, B. M., Jordan, E. H.,
Gell, M., Jiang, S., Xiao, T., Strutt, P. R. et Osendi, M. I. (2001). Towards durable ther-
mal barrier coatings with novel microstructures deposited by solution-precursor plasma
spray. Acta Materialia, volume 49, numéro 12, p. 2251–2257.
Parker, W. J., Jenkins, R. J., Butler, C. P. et Abbott, G. L. (1961). Flash method
of determining thermal diﬀusivity, heat capacity, and thermal conductivity. J. Appl.
Phys., volume 32, numéro 9, p. 1679–1684.
Pateyron, B., Delluc, G. et Calvé, N. (2005). T&TWinner, la chimie et les propriétés de
transports en ligne, dans l’intervalle de 300 K à 20 000 K. Mécanique & Industries,
volume 6, numéro 6, p. 651–654.
Peixoto, J. (1990). A property of well-formulated polynomial regression models. The
American Statistician, volume 44, numéro 1, p. 26–30.
Penner, J. E. (1999). Aviation and the Global Atmosphere : A Special Report of IPCC
Working Groups I and III in Collaboration with the Scientiﬁc Assessment Panel to the
Montreal Protocol on Substances that Deplete the Ozone Layer (Rapport technique).
Change, Intergovernmental Panel on Climate, Cambridge, UK and New York, NY, USA,
373 p.
Phadungsukanan, W., Shekar, S., Shirley, R., Sander, M., West, R. H. et Kraft, M. (2009).
First-principles thermochemistry for silicon species in the decomposition of tetraethoxy-
silane. Journal of Physical Chemistry A, volume 113, numéro 31, p. 9041–9049.
Pierlot, C., Pawlowski, L., Bigan, M. et Chagnon, P. (2008). Design of experiments in
thermal spraying : A review. Surface and Coatings Technology, volume 202, numéro 18,
p. 4483–4490.
LISTE DES RÉFÉRENCES 215
Podzorova, L. I., Il’icheva, A. A., Mikhailina, N. A. et Pen’kova, O. I. (1999). High-
strength ceramic materials based on polycrystalline tetragonal ZrO2 stabilized by Lu2O3.
Refractories and Industrial Ceramics, volume 40, numéro 7-8, p. 309–312.
Price, J., van Roode, M. et Stala, C. (1992). Ceramic oxide-coated silicon carbide for
high temperature corrosive environments. Key Engineering Materials, volume 72-74,
p. 71–84.
Qian, L., Lin, J. et Xiong, H. (2010). Numerical modeling in radio frequency suspension
plasma spray of zirconia powders. Plasma Chemistry and Plasma Processing, volume 30,
numéro 6, p. 733–760.
Rahmane, M. (1995). Transfert de masse sous des conditions de plasma thermique. Thèse
de doctorat, Université de Sherbrooke, Canada, 174 p.
Rao, N. (2011). Materials for gas turbines – an overview. Dans Benini, E., Advances in
Gas Turbine Technology. InTech.
Richards, B. T., Begley, M. R. et Wadley, H. N. (2015a). Mechanisms of ytterbium mo-
nosilicate/mullite/silicon coating failure during thermal cycling in water vapor. Journal
of the American Ceramic Society, volume 98, numéro 12, p. 4066–4075.
Richards, B. T., Sehr, S., De Franqueville, F., Begley, M. R. et Wadley, H. N. G. (2016a).
Fracture mechanisms of ytterbium monosilicate environmental barrier coatings during
cyclic thermal exposure. Acta Materialia, volume 103, p. 448–460.
Richards, B. T. et Wadley, H. N. G. (2014). Plasma spray deposition of tri-layer en-
vironmental barrier coatings. Journal of the European Ceramic Society, volume 34,
numéro 12, p. 3069–3083.
Richards, B. T., Young, K. A., De Francqueville, F., Sehr, S., Begley, M. R. et Wadley, H.
N. G. (2016b). Response of ytterbium disilicate-silicon environmental barrier coatings
to thermal cycling in water vapor. Acta Materialia, volume 106, p. 1–14.
Richards, B. T., Zhao, H. et Wadley, H. N. G. (2015b). Structure, composition, and
defect control during plasma spray deposition of ytterbium silicate coatings. Journal of
Materials Science, volume 50, numéro 24, p. 7939–7957.
Richerson, W. (2006). Modern ceramic engineering : properties, processing, and use in
design, 3rd edition. Taylor & Francis, 728 p.
216 LISTE DES RÉFÉRENCES
Robert, A. (2005). Crack-driving forces investigated in a multilayered coating system for
ceramic matrix composite substrates. Ceramic Engineering and Science Proceedings,
volume 26, numéro 3, p. 124–125.
Robinson, R. C. et Smialek, J. L. (1999). SiC recession caused by SiO2 scale volatility
under combustion conditions : I, Experimental results and empirical model. Journal of
the American Ceramic Society, volume 82, numéro 7, p. 1817–1825.
Rolls-Royce (1996). The jet engine. Wiley, 292 p.
Roura, P., Farjas, J., Pinyol, a. et Bertran, E. (2007). The crystallization temperature of
silicon nanoparticles. Nanotechnology, volume 18, numéro 17, p. 175705.
Saha, A., Seal, S., Cetegen, B., Jordan, E., Ozturk, A. et Basu, S. (2009). Thermo-physical
processes in cerium nitrate precursor droplets injected into high temperature plasma.
Surface and Coatings Technology, volume 203, numéro 15, p. 2081–2091.
Sakai, M. et Bradt, R. C. (1993). Fracture toughness testing of brittle materials. Inter-
national Materials Reviews, volume 38, numéro 2, p. 53–78.
Schiller, G., Müller, M. et Gitzhofer, F. (1999). Preparation of perovskite powders and
coatings by radio frequency suspension plasma spraying. Journal of Thermal Spray
Technology, volume 8, numéro 3, p. 389–392.
Schindelin, J. ; Arganda-Carreras, I. & Frise, E. (2012). Fiji : an open-source platform for
biological-image analysis. Nature Methods 9(7), volume 9, numéro 7, p. 676–682.
Seber, G. a. F. et Wild, C. J. (2003). Nonlinear Regression. Wiley, 792 p.
Shan, Y., Coyle, T. W. et Mostaghimi, J. (2010). Modeling the inﬂuence of injection
modes on the evolution of solution sprays in a plasma jet. Journal of Thermal Spray
Technology, volume 19, numéro 1-2, p. 248–254.
Shan, Y. G., Wang, Y. L. et Coyle, T. (2013). Analysis of deposits formation in plasma
spraying with liquid precursors. Applied Thermal Engineering, volume 51, numéro 1-2,
p. 690–697.
Shen, Y., Almeida, V. A. B. et Gitzhofer, F. (2011). Preparation of nanocomposite
GDC/LSCF cathode material for IT-SOFC by induction plasma spraying. Journal
of Thermal Spray Technology, volume 20, numéro 1-2, p. 145–153.
LISTE DES RÉFÉRENCES 217
Smialek, J. L., Robinson, R. C., Opila, E. J., Fox, D. S. et Jacobson, N. S. (1999). SiC
and Si3N4 recession due to SiO2 scale volatility under combustor conditions. Advanced
Composite Materials, volume 8, numéro 1, p. 33–45.
Snyder, R. L. (1992). The use of reference intensity ratios in X-ray quantitative analysis.
Powder Diﬀraction, volume 7, numéro 04, p. 186–193.
Stolzenburg, F., Kenesei, P., Almer, J., Lee, K. N., Johnson, M. T. et Faber, K. T.
(2016). The inﬂuence of calcium-magnesium-aluminosilicate deposits on internal stresses
in Yb2Si2O7 multilayer environmental barrier coatings. Acta Materialia, volume 105,
p. 189–198.
Stubican, V. S., Hink, R. C. et Ray, S. P. (1978). Phase equilibria and ordering in the
system ZrO2 –Y2O3. Journal of the American Ceramic Society, volume 61, numéro 1,
p. 17–21.
Sun, Z., Li, M. et Zhou, Y. (2009). Thermal properties of single-phase Y2SiO5. Journal
of the European Ceramic Society, volume 29, numéro 4, p. 551–557.
Sun, Z., Zhou, Y. et Li, M. (2008a). Eﬀect of LiYO2 on the synthesis and pressureless
sintering of Y2SiO5. Journal of Materials Research, volume 23, numéro 03, p. 732–736.
Sun, Z., Zhou, Y., Wang, J. et Li, M. (2008b). Thermal properties and thermal shock
resistance of γ-Y2Si2O7. Journal of the American Ceramic Society, volume 91, numéro 8,
p. 2623–2629.
Suzuki, M., Sodeoka, S. et Inoue, T. (2008). Zircon-based ceramics composite coating
for environmental barrier coating. Journal of Thermal Spray Technology, volume 17,
numéro 3, p. 404–409.
Svehla, R. a. (1962). Estimated Viscosities and Thermal Conductivities of Gases At High
Temperatures (Rapport technique). National Aeronautics and Space Administration.
Lewis Research Center, Cleveland, 120 p.
Swain, M. V. (1990). R-curve behavior and thermal shock resistance of ceramics. Journal
of the American Ceramic Society, volume 73, numéro 3, p. 621–628.
Taghavinia, N., Lerondel, G., Makino, H. et Yao, T. (2004). Europium-doped yttrium
silicate nanoparticles embedded in a porous SiO2 matrix. Nanotechnology, volume 15,
numéro 11, p. 1549–1553.
Tedmon, C. S. (1966). The eﬀect of oxide volatilization on the oxidation kinetics of Cr
and Fe-Cr alloys. Journal of The Electrochemical Society, volume 113, numéro 8, p. 766.
218 LISTE DES RÉFÉRENCES
Thompson, D., Brown, T. D. et Beér, J. M. (1972). NOx formation in combustion. Com-
bustion and Flame, volume 19, numéro 1, p. 69–79.
Tian, Z., Zheng, L., Wang, J., Wan, P., Li, J. et Wang, J. (2016). Theoretical and experi-
mental determination of the major thermo-mechanical properties of RE2SiO5 (RE=Tb,
Dy, Ho, Er, Tm, Yb, Lu, and Y) for environmental and thermal barrier coating appli-
cations. Journal of the European Ceramic Society, volume 36, numéro 1, p. 189–202.
Tortorelli, P. F. et More, K. L. (2003). Eﬀects of high water-vapor pressure on oxidation
of silicon carbide at 1200 °C. Journal of the American Ceramic Society, volume 86,
numéro 8, p. 1249–1255.
Trubelja, M. F. et Stubican, V. S. (1988). Phase equilibria and ordering in the system
zirconia-hafnia-yttria. Journal of the American Ceramic Society, volume 71, numéro 8,
p. 662–666.
Uen, S., Ohji, T. et Lin, H.-T. (2008). Development of Multi-Layered EBC for Silicon Ni-
tride Ceramics. 31st International Conference on Advanced Ceramics and Composites ;
Daytona Beach, FL ; USA ; 21-26 Jan. 2007, volume 28, numéro 3, p. 205–208.
Ueno, S., Doni Jayaseelan, D., Kita, H., Ohji, T. et Lin, H.-T. (2006a). Comparison of
water vapor corrosion behaviors of Ln2Si2O7 (Ln=Yb and Lu) and ASiO4 (A=Ti, Zr
and Hf) EBC’s. Key Engineering Materials, volume 317-318, p. 557–560.
Ueno, S., Jayaseelan, D. D. et Ohji, T. (2004a). Development of oxide-based EBC for silicon
nitride. International Journal of Applied Ceramic Technology, volume 1, numéro 4,
p. 362–373.
Ueno, S., Jayaseelan, D. D. et Ohji, T. (2006b). Water vapor corrosion behavior of lutetium
silicates at high temperature. Ceramics International, volume 32, numéro 4, p. 451–455.
Ueno, S., Jayaseelan, D. D., Ohji, T., Kondo, N. et Kanzaki, S. (2004b). Comparison of
water vapor corrosion mechanisms of polycrystalline and eutectic Lu2Si2O7. Journal of
Ceramic Processing Research, volume 5, numéro 2, p. 153–156.
Ueno, S., Jayaseelan, D. D., Ohji, T. et Lin, H. T. (2006c). Recession mechanism of
Lu2Si2O7 phase in high speed steam jet environment at high temperatures. Ceramics
International, volume 32, numéro 7, p. 775–778.
Ueno, S., Lin, H. T. et Ohji, T. (2008a). Corrosion and recession mechanism of
Lu2Si2O7/mullite eutectic. Journal of the European Ceramic Society, volume 28, nu-
méro 12, p. 2359–2361.
LISTE DES RÉFÉRENCES 219
Ueno, S., Ohji, T. et Lin, H.-t. (2008b). Recession behavior of Yb2Si2O7 phase under
high speed steam jet at high temperatures. Corrosion Science, volume 50, numéro 1,
p. 178–182.
Ueno, S., Ohji, T. et Lin, H. T. (2011). Recession behavior of Lu2SiO5 under a high
speed steam jet at high temperatures. Ceramics International, volume 37, numéro 4,
p. 1185–1189.
Valle, K., Belleville, P., Wittmann-Teneze, K., Bianchi, L. et Blein, F., Revêtement nano-
structuré et procédé de revêtement (2007), Patent EP1802783 A1.
Vanevery, K., Krane, M. J. M., Trice, R. W., Wang, H., Porter, W., Besser, M., Sordelet,
D., Ilavsky, J. et Almer, J. (2011). Column formation in suspension plasma-sprayed
coatings and resultant thermal properties. Journal of Thermal Spray Technology, vo-
lume 20, numéro 4, p. 817–828.
Veytizou, C. (2001). Zircon formation from amorphous silica and tetragonal zirconia :
kinetic study and modelling. Solid State Ionics, volume 139, numéro 3-4, p. 315–323.
Wang, W. Z., Coyle, T. et Zhao, D. (2014). Preparation of lanthanum zirconate coatings by
the solution precursor plasma spray. Journal of Thermal Spray Technology, volume 23,
numéro 5, p. 827–832.
Wang, Y. et Coyle, T. W. (2008). Optimization of solution precursor plasma spray process
by statistical design of experiment. Journal of Thermal Spray Technology, volume 17,
numéro 5-6, p. 692–699.
Wang, Y. et Liu, J. (2009). First-principles investigation on the corrosion resistance of rare
earth disilicates in water vapor. Journal of the European Ceramic Society, volume 29,
numéro 11, p. 2163–2167.
Welty, J., Rorrer, G. et Foster, D. (2014). Fundamentals of Momentum, Heat, and Mass
Transfer. John Wiley & Sons, 768 p.
Wenkus, J. et Levitt, W. (1957). Preparation of ferrites by the atomizing burner technique.
Dans Proc. of the 1956 Conf. on Magnetism and Magnetic Materials. AIEE, p. 526–530.
Weyant, C. M., Faber, K. T., Almer, J. et Guiheen, J. V. (2005). Residual stress and
microstructural evolution in tantalum oxide coatings on silicon nitride. Journal of the
American Ceramic Society, volume 88, numéro 8, p. 2169–2176.
220 LISTE DES RÉFÉRENCES
Weygand, D., Bréchet, Y. et Lépinoux, J. (1999). Zener pinning and grain growth : a
two-dimensional vertex computer simulation. Acta Materialia, volume 47, numéro 3,
p. 961–970.
Withers, R. L., Thompson, J. G. et Welberry, T. R. (1989). The structure and micro-
structure of α-cristobalite and its relationship to β-cristobalite. Physics and Chemistry
of Minerals, volume 16, numéro 6, p. 517–523.
Xie, L., Ma, X., Ozturk, A., Jordan, E. H., Padture, N. P., Cetegen, B. M., Xiao, D. T. et
Gell, M. (2004). Processing parameter eﬀects on solution precursor plasma spray process
spray patterns. Surface and Coatings Technology, volume 183, numéro 1, p. 51–61.
Zhang, S. (1990). Synthesis of solid, spherical zirconia particles by spray pyrolysis. Journal
of the American Ceramic Society, volume 67, numéro 1, p. 61–67.
Zhu, D., Bansal, N. P. et Miller, R. A. (2003). Thermal conductivity and stability of
HfO2 –Y2O3 and La2Zr2O7 evaluated for 1650 °C thermal/environmental barrier coating
applications. Dans Advances in Ceramic Matrix Composites IX. John Wiley & Sons,
Inc., p. 329–343.
Zhu, D., Miller, R. a. et Fox, D. S. (2007). Thermal and environmental barrier coating
development for advanced propulsion engine systems. Dans 48th Structures, Structural
Dynamics, and Materials Conference. NASA.


